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e nos jours, une grande partie de l’énergie produite est perdue sous 
forme de chaleur. Par exemple, aux Etats-Unis, cela correspond à une 
perte énergétique de 60 %. Dans le cadre de cette problématique éco-
énergétique actuel, certains chercheurs travaillent sur la production d’énergie verte pour 
améliorer les rendements de conversion notamment en utilisant la thermoélectricité qui 
permet la conversion directe et réversible de l’énergie thermique en énergie électrique. 
Les thermogénérateurs proposent à cet effet la récupération de cette chaleur pour la 
convertir en énergie électrique.  
Toutefois, le rendement des dispositifs thermoélectriques reste très faible pour 
une industrialisation à grande échelle. Par exemple, le rendement du module 
thermoélectrique le plus performant obtenu par l’entreprise TEC est actuellement de 12 
% seulement. De plus, la plupart des composés utilisés en thermoélectricité comportent 
des éléments nocifs pour l’environnement et sont souvent instables pour une utilisation 
dans l’air ambiant. C'est notamment le cas du tellure de bismuth (Bi2Te3) utilisé dans les 
modules Peltier commerciaux, ou des alliages silicium-germanium (SiGe) utilisés dans des 
générateurs thermoélectriques pour différentes applications de « niche ». Pour y 
remédier, les deux principaux axes de recherche actuellement explorés afin de répondre 
aux exigences de performances et de stabilités sont d’une part, la recherche de nouveaux 
composés et d’autre part le développement de matériaux sous de nouvelles formes de 
basses dimensionnalités (nanostructuration, multicouches…). L’objectif principal est 
d’avoir un matériau avec un facteur de mérite (ZT) le plus élevé possible, c’est-à-dire avec 
un coefficient Seebeck et une conductivité électrique élevés et une faible conductivité 
thermique. 
Les familles de matériaux très étudiées qui répondent plus ou moins à ces critères 
sont les siliciures, les half-heuslers et les skutterudites. En ce qui concerne les oxydes, les 
études sur les phases de type NaCo2O4 ont révélé des propriétés thermoélectriques 
intéressantes du fait de leurs contributions orbitalaires et de spin et leur comportement 






température et sous air, plus légers et pour la plupart de ceux étudiés pour la 
thermoélectricité, d’être composés d’éléments moins polluants. Les oxydes de type 
delafossite sont largement reportés dans la littérature en tant que semi-conducteur 
transparent de type p avec des conductivités électriques relativement élevées et une 
grande énergie de gap, ce qui peut faire d’eux également de potentiels candidats pour les 
applications thermoélectriques.   
De façon générale, la conductivité thermique d’un matériau sous forme de couche 
mince est plus faible que celle du même matériau à l’état massif en raison de la 
nanostructuration existante dans les films. Ainsi, une des possibilités pour diminuer la 
conductivité thermique des oxydes est de les élaborer sous forme de couche mince. Ce 
mode de mise en forme est par ailleurs souhaitable pour combler la demande en modules 
thermoélectriques miniaturisés dans le domaine de la microélectronique notamment en 
tant que thermogénérateur ou sonde de température de haute précision.  
A cet effet, ce travail de thèse a consisté à élaborer et caractériser des couches 
minces à base d’oxydes CuCr1-xFexO2 (0 ≤ x ≤ 1) dopées au magnésium en vue d'optimiser 
leurs propriétés thermoélectriques.  
Ce manuscrit se divise en six chapitres.  
Le premier sera consacré à la définition de la thermoélectricité, à la présentation 
du comportement thermoélectrique de différents types de matériaux et aux stratégies 
d’amélioration potentielles. L’état de l’art sur les matériaux thermoélectriques et la 
description des thermo-générateurs en tant qu’exemple d’application y figureront 
également.  
  Le second chapitre présentera les techniques d’élaboration et de traitement 
thermique des films minces, ainsi que les différentes techniques de caractérisation 
utilisées au cours de ce travail.  
Les propriétés de transport et les comportements thermoélectriques des couches 
minces de CuCrO2:Mg, de CuFeO2:Mg et de CuCr0,84Fe0,16O2:Mg seront présentés 
respectivement dans les troisième, quatrième et cinquième chapitres. Les conditions 





premier temps puis nous étudierons les influences de l’épaisseur et de la température de 
traitement thermique de ces couches sur les propriétés structurales, microstructurales et 
physiques.  
Enfin, la dernière partie traitera des propriétés thermiques des couches minces. 
Pour cela, dans un premier temps, les résultats de mesures de conductivité thermique par 
la méthode 3ω seront présentés. Ensuite nous montrerons le résultat des modélisations 
par éléments finis des températures obtenues en surface des couches minces de 
CuCrO2:Mg en prenant en compte les influences des paramètres et des propriétés du film 
et du substrat. Enfin, nous exposerons les performances électriques d’un module 



































































Dans ce premier chapitre, nous définirons les effets thermoélectriques et nous 
présenterons les critères de performance puis les propriétés thermoélectriques des 
métaux et des semi-conducteurs. Nous décrirons ensuite les différentes approches 
utilisées pour améliorer les performances des matériaux thermoélectriques puis nous 
présenterons le thermogénérateur en décrivant son principe de fonctionnement et les 
applications actuelles. Enfin nous détaillerons l’état de l’art des matériaux 
thermoélectriques et avant de conclure, nous traiterons de l’oxyde delafossite sous forme 
de couche mince qui a été choisi pour notre étude.  
I. Phénomènes physiques : effets thermoélectriques 
La découverte des effets thermoélectriques date de la première moitié du 19ème siècle. 
Thomas Seebeck, Jean Charles Peltier et William Thomson connu sous le nom de Kelvin 
ont contribué progressivement à la compréhension de ce phénomène physique.  
I.1. Effet Seebeck 
En 1821, Thomas Seebeck remarqua que l’aiguille d’une boussole placée au centre d’un 
circuit constitué de deux matériaux distincts est déviée lorsque l’une des deux jonctions 
entre les matériaux est chauffée (Figure 1-1) 1.  
 
Figure 1-1 : Illustration de l'expérience effectuée par T. Seebeck 1. 
Il expliqua ce phénomène par l’apparition d’un champ magnétique mais il s’agit en réalité 
d’un effet thermoélectrique. Autrement dit, lorsqu’on soumet un barreau allongé à une 




différence de température (ΔT), une différence de potentiel (ΔV) est générée à ses bornes 
(Figure 1-2).  
 
Figure 1-2 : Barreau allongé soumis à un gradient de température dans le cas d’un matériau 
type p et type n. 
La relation macroscopique entre ces deux grandeurs s’écrit:  
 
Où S est le coefficient Seebeck exprimé en V.K−1. Ce coefficient également appelé pouvoir 
thermoélectrique absolu du matériau est sensible à la densité des porteurs de charges 
(électrons, trous) 2. En effet, lorsque le barreau est soumis à un gradient de température, 
les porteurs de charge quelle que soit leur nature, se déplacent du côté chaud vers le côté 
froid par agitation thermique satisfaisant l’équation de Drift-diffusion. Pour les porteurs 
de charge type trou, dans le sens conventionnel, le potentiel électrique est négatif et donc 
le coefficient Seebeck est positif. De la même façon, pour les porteurs de charge de type 
électron, le coefficient Seebeck est négatif. 
Dans la pratique, la mesure du coefficient Seebeck n’est pas simple 3–5. Il ne peut être 
mesuré que pour un couple de matériaux, d’où la nécessité de disposer d'une référence 
connue. La mesure de coefficient Seebeck sur une référence est rendue possible par la 
propriété des matériaux supraconducteurs d’avoir un coefficient Seebeck (S) strictement 
nul. Dans ce cas, la tension mesurée n’est due qu’à la contribution du matériau de 
référence 4. L’inconvénient de cette méthode est que la température imposée doit être 
inférieure à la température critique du matériau pour obtenir la phase supraconductrice.  
Pour déterminer le coefficient Seebeck à haute température, il y a une autre méthode qui 
(1-1) 𝛥𝑉 = −𝑆 𝛥𝑇 




repose sur l’utilisation du coefficient Thomson défini dans le paragraphe I.3 qui est 
mesurable dans un matériau unique.  Des organismes spécialistes tels que National 
Institute of Standard and Technology (NIST) aux Etats-Unis utilisent cette méthode pour 
la détermination précise des valeurs du coefficient Seebeck des références à plus haute 
température. En effet, le coefficient Seebeck peut être obtenu par l’intégration à partir 
d’une température (T) où sa valeur est connue :        
 
Où τ est le coefficient Thomson. S(T0) est obtenu en utilisant une référence. La principale 
difficulté de cette méthode est dans la mesure du coefficient Thomson. En effet, la 
contribution de l’effet Thomson décrit dans le paragraphe I.3 est négligeable devant l’effet 
Joule concernant la production de chaleur.  
I.2. Effet Peltier 
Une dizaine d’années après la découverte de l’effet Seebeck, le physicien Jean-Charles 
Peltier, montre qu’un gradient de potentiel n’engendre pas seulement un flux de charge 
(𝐽) mais également un flux de chaleur (?⃗?) 6. 
 
Où П est le coefficient Peltier.  
Lorsque deux matériaux a et b sont mis en contact et parcourus par un courant électrique 
(I) comme montré à la Figure 1-3, si  Пa > Пb, il y aura un dégagement de chaleur à la 
jonction. Si Пa < Пb la jonction va se refroidir. Le raisonnement est inversé si le courant 
électrique est orienté de b vers a. La puissance thermique dégagée ou absorbée (Q) est 
proportionnelle à l'intensité du courant (I) 2. 
  








?⃗? = П 𝑗 (1-3) 
𝑄 = (П𝑎 − П𝑏) 𝐼 (1-4) 





Figure 1-3 : Illustration de l'effet Peltier. 
I.3. Effet Thomson 
L’effet Thomson 7 considère un conducteur unique traversé par un courant électrique 
d’intensité (I), dont les deux extrémités sont soumises à une différence de température 
(T). Dans ce cas, le matériau échange avec l'extérieur une quantité de chaleur qui peut 
être positive ou négative suivant le sens du courant et le gradient de température (Figure 
1-4). La quantité de chaleur absorbée ou émise (QT) par unité de temps et de volume 
s’exprime par :  
 
Où  est le coefficient de Thomson exprimé en V.K-1.  
 
Figure 1-4 : Illustration de l'effet Thomson. 
I.4. Relations de Kelvin  
En plus d’avoir mis en évidence le troisième effet thermoélectrique présenté ci-dessus, 
William Thomson  connu  sous le nom de Lord Kelvin, a montré que les coefficients S, П et 
 sont liés entre eux selon : 
  
𝑄𝑇 = −𝜏 𝑗     ⃗ ∆ ⃗ 𝑇 (1-5) 
П = 𝑆𝑇 (1-6) 





Ces deux équations constituent les relations de Kelvin. Elles résultent de l’application de 
la thermodynamique des processus irréversibles. Leur validité a été démontrée pour 
plusieurs matériaux thermoélectriques et il est admis que ces relations sont valables pour 
tous les matériaux utilisés pour des applications thermoélectriques. Les trois coefficients 
(S, П et τ) sont également dépendants de la température 2. 
II. Comportement thermoélectrique  
Les critères de performance et les comportements thermoélectriques des métaux et des 
semi-conducteurs seront décrits ci-dessous.  
II.1. Critères de performance 
Le facteur de mérite (ZT) et le facteur de puissance (PF) évaluent la performance des 
matériaux thermoélectriques.  
II.1.a. Facteur de mérite (ZT) 
En 1957, A .F Ioffe, physicien soviétique introduit le facteur de mérite pour caractériser 
les matériaux thermoélectriques 8. Il montre que les meilleurs matériaux 
thermoélectriques doivent avoir un coefficient Seebeck (S) élevé, avec une conductivité 
thermique (κ) faible pour maintenir un gradient de température suffisant, ainsi qu’une 
forte conductivité électrique (σ), pour diminuer la chaleur perdue par effet Joule.  
 
Où T est la température.  
La conductivité thermique (κ) est constituée de deux contributions, l’une liée aux porteurs 
de charges (électrons), et l’autre aux vibrations du réseau (phonons). 













La contribution électronique est liée à la conductivité électrique (σ) par la loi de 
Wiedeman-Franz 9. 
 
Avec L le nombre de Lorenz 2.4x10-8 W.Ω.K-2 pour les électrons libres (ce qui ne satisfait 
pas tous les matériaux). 
La conductivité thermique due aux vibrations du réseau est causée par l’interaction 
phonon-phonon et électron-phonon. La diffusion des phonons réduit leur libre parcours 
moyen, elle peut être due aux défauts, aux interfaces et aux autres phonons. Cela permet 
d’avoir une conductivité thermique faible et donc un ZT élevé. 
II.1.b. Facteur de puissance (PF) 
L’amélioration du facteur de mérite des matériaux thermoélectriques est donc une étape 
primordiale pour pouvoir les utiliser dans les modules thermoélectriques. Pour cela, dans 
un premier temps, nous allons présenter comment maximiser le facteur de puissance (PF) 
qui tient en compte uniquement le coefficient Seebeck et la conductivité électrique : 
 
Etant donné que le coefficient Seebeck et la conductivité sont reliés entre eux via la 
densité de porteurs, lorsque cette dernière augmente le coefficient Seebeck diminue et la 
conductivité électrique augmente. De ce fait, il est intéressant de trouver un facteur de 
puissance optimal pour les matériaux étudiés avant de s’intéresser à la conductivité 
thermique.  
Les propriétés thermoélectriques notamment le coefficient Seebeck et la conductivité  
électrique dépendent de la densité de porteurs du matériau 10 et donc de son 
comportement métallique, semi-conducteur non dégénéré ou dégénéré 11. De ce fait, elles 
obéissent à des lois différentes. La Figure 1-5 montre la variation du coefficient Seebeck, 
𝜅 = électrons + phonons (1-9) 
électrons = 𝐿𝑇𝜎 (1-10) 
𝑃𝐹 = 𝑆²𝜎 (1-11) 




de la conductivité électrique et du facteur de puissance en fonction de la concentration 
des porteurs de charges. Etant donné que le coefficient Seebeck et la conductivité 
électrique varient inversement avec la densité de porteurs, le facteur de puissance 
optimal est obtenu pour les matériaux fortement dopés pour lesquels la densité de 
porteurs est de l’ordre de 1019-1020 cm-3. Ces valeurs correspondent à des semi-
conducteurs dégénérés.  
 
Figure 1-5 : Influence de la concentration de porteurs de charges sur le coefficient Seebeck, 
la conductivité électrique et le facteur de puissance 10. 
Suivant la nature du matériau (métal ou semi-conducteur), les propriétés 
thermoélectriques ne sont pas décrites de la même façon. 
II.2. Comportement métallique  
II.2.a. Métal  
Les métaux sont une classe de matériaux où le niveau de Fermi est dans une bande 
permise (Figure 1-6). Leur coefficient Seebeck et leur conductivité électrique sont reliés 
via l’équation (1-12) dans le modèle semi-classique par la relation de Mott 12 : 





Où kB est la constante de Boltzmann (1,38 x10-23 J.K-1), q est la charge électrique, E est 
l’énergie et EF est l’énergie de Fermi.  
La conductivité électrique à une énergie donnée, quant à elle, est donnée par la relation 
suivante : 
 
Où n(E) et µ(E) sont respectivement la densité d’état et la mobilité électronique à une 
énergie donnée. 
 
Figure 1-6 : Schéma explicatif du coefficient Seebeck dans un métal. 
La fonction de distribution Fermi –Dirac (fFD) donne la probabilité d’occupation des états 
électroniques. L’aire sous la courbe n(E)fFD(E) qui s’élargie avec la température, 
correspond donc au nombre de « particules ». En combinant les équations (1-12) et 












𝜎(𝐸) = 𝑞𝑛(𝐸)𝜇(𝐸) (1-13) 




une pente maximale (dérivée) au niveau de l’énergie de Fermi (Figure 1-6) qui ne varie 
pas en fonction de la température dans un métal. La dérivée de la densité d’état 
électronique près du niveau de Fermi est responsable du signe du coefficient Seebeck. De 
ce fait, attribuer le signe du coefficient Seebeck au type de porteur de charge (trou ou 
électron) n’est pas assez rigoureux comme analyse. Dans le cas du métal, on parle plutôt 
d’électrons chauds situés au-dessus de l’énergie de Fermi (type n) et d’électrons froids 
situés en dessous de l’énergie de Fermi (type p) qui diffusent majoritairement sous un 
gradient thermique comme le montre la Figure 1-6. Il y a également un flux inverse 
minoritaire qui s’explique par la densité d’états disponibles à faible énergie.  En effet, dans 
le métal où les porteurs de charge sont des électrons, il existe de nombreux cas où le 
coefficient Seebeck est positif 13 pour des structures de bande complexes.   
 
Figure 1-7 : Coefficient Seebeck et conductivité électrique en fonction de la température dans 
un métal classique. 
La variation classique du coefficient Seebeck et de la conductivité électrique en fonction 
de la température dans un métal est décrite à la Figure 1-7. Lorsque la température 
augmente, le phénomène de diffusion des électrons augmente donc la mobilité diminue, 
ce qui se traduit également par une diminution de la conductivité électrique. De plus, la 
distribution de Fermi sera plus étendue avec la température (Figure 1-6) en permettant 
l’accès à des plus hautes énergies et donc le coefficient Seebeck augmente. 
II.2.b. Semi-conducteur dégénéré 
Le semi-conducteur dégénéré est un matériau fortement dopé qui a un comportement 
métallique. Son niveau de Fermi se situe près de la bande de conduction (type n) ou de 
valence (type p). La Figure 1-8 montre la densité d’états électronique en fonction de 




l’énergie dans un semi-conducteur dégénéré de type p. Dans ce cas, l’énergie de Fermi se 
situe à  3kBT du bord de la bande de valence (zone grisée).  
 
Figure 1-8 : Densité d'état électronique en fonction de l'énergie dans un semi-conducteur 
dégénéré de type p. 
Les porteurs libres dans le semi-conducteur dégénéré se comportent comme dans un 
métal. De ce fait, les équations et les variations du coefficient Seebeck et de la conductivité 
électrique  (Figure 1-7) décrits pour le métal restent valides dans ce cas.  
Pour déterminer le caractère dégénéré d’un semi-conducteur, on peut utiliser la relation 
de Jonker 14 donnée dans l’équation(1-14) qui est basée sur le modèle des bandes de 
valence et de conduction parabolique. En effet, en traçant le coefficient Seebeck en 
fonction du logarithme népérien de la conductivité électrique, nous pouvons constater si : 
- la courbe obtenue est parallèle à la pente kB/q qui traduit le comportement des gaz 
d’électrons libres activé thermiquement, le semi-conducteur étudié est non-
dégénéré, 
- elle ne suit pas la pente kB/q, dans ce cas e semi-conducteur étudié est dégénéré.  
  




(𝑙𝑛𝜎 − 𝑙𝑛𝜎0) (1-14) 




II.3. Semi-conducteur non dégénéré 
Un semi-conducteur se définit par l’existence d’une bande interdite entre la bande de 
valence et la bande de conduction. Un semi-conducteur non dégénéré est un matériau 
pour lequel le niveau de Fermi se situe dans la bande interdite  (zone grisée) et plus 
précisément proche du centre s’il est pur, comme le montre la Figure 1-9. Pour un semi-
conducteur dopé, le niveau de Fermi dépend des niveaux dopants et de la température. 
 
Figure 1-9 : Densité d'état électronique en fonction de l'énergie dans un semi-conducteur 
non dégénéré. 
Dans ce cas, |EF-E| << 3 kBT (E = EC ou EV) et le coefficient Seebeck pour une conduction 
par des trous et par des électrons 15, 16  est donné respectivement par:  
Pour un type p,  
          
 Pour un type n,  
Où AS est une constante de transport (0 ≤ As ≤ 4) qui est égale à s+5/2 avec s un paramètre 

















+ 𝐴𝑠  
(1-16) 




La conductivité électrique est donnée par : 
 
Où σ0 = Nveµexp(As) avec Nv la densité d’état effective dans la bande. EA est l’énergie 
d’activation des porteurs de charge qui correspond à l’énergie nécessaire pour franchir la 
bande interdite.  
La variation classique du coefficient Seebeck et de la conductivité électrique en fonction 
de la température dans un semi-conducteur non dégénéré est schématisée dans la Figure 
1-10. Le coefficient Seebeck augmente à basse température, atteint un maximum puis 
diminue lorsque la température augmente. Cette variation peut être expliquée par la 
conduction bipolaire qui implique à la fois les électrons et les trous 17. Le coefficient 
Seebeck macroscopique est alors donné par :  
 
Où σn, σp, Sn et Sp sont respectivement la conductivité électrique et le coefficient Seebeck 
dû aux électrons et aux trous. 
 
Figure 1-10 : Coefficient Seebeck et conductivité électrique en fonction de la température 
dans un semi-conducteur non dégénéré. 
En régime intrinsèque, le coefficient Seebeck tend toujours vers une valeur asymptotique 
à haute température. Lorsqu’il y a autant d’électrons que de trous avec des mobilités 
similaires, il tend vers zéro. Quant à la variation de la conductivité électrique, elle peut 
𝜎 = 𝜎0exp  −
𝐸𝐴
𝑘𝐵𝑇









être expliquée par la variation de la densité de porteurs qui augmente dans le régime 
d’ionisation (les niveaux donneurs ou accepteurs sont ionisés progressivement) puis 
diminue dans le régime d’épuisement en raison de la diffusion des porteurs (les niveaux 
donneurs ou accepteurs ont tous été ionisés). Dans le régime intrinsèque à haute 
température, elle augmente de nouveau en fonction de la température par transition 
inter-bande.  
II.4. Conduction polaronique 
Dans un réseau périodique neutre composé de cations et d’anions, l’introduction d’un 
porteur de charge (électron ou trou) par un dopant génère une polarisation électrique au 
voisinage (création de valence mixte dans le cas des oxydes), conduisant à une 
modification locale des positions des ions autour du porteur de charge (Figure 1-11). Un 
polaron est donc une quasi particule composée d’un électron ou d’un trou et une 
déformation de maille qui l’accompagne jusqu’à une distance r (le rayon de polaron). 
L’interaction entre le porteur de charge et le réseau dicte la taille de polaron. Dans le cas 
où cette interaction est forte : la déformation au voisinage de porteur de charge est limitée 
aux atomes les plus proches. On parle alors de petit polaron. 
 
Figure 1-11 : Schéma représentant la formation d'un polaron. 
Le transport de charge peut donc être également assuré par des polarons. Les polarons se 
déplacent d'un site à un autre par distorsion de réseau associée à ceux-ci. Dans ce cas, le 
coefficient Seebeck n’obéit pas aux mêmes lois que les porteurs libres. En effet, les 




modèles de bande et de Drude ne sont pas satisfaits. Il s’agit donc d’un cas particulier de 
semi-conducteur.  
Le coefficient Seebeck est alors donné par une approche thermodynamique basé sur 
l’entropie. En effet, le coefficient Seebeck (S) et le potentiel chimique (µ) sont reliés via la 
formule suivante : 
 
Le potentiel chimique, dépend de l’entropie (𝒮) par porteur n à une énergie (E) et un 
volume (V) donnés. 
 
Les équations (1-19) et (1-20) donnent : 
 
L’entropie se définit avec la relation : 
 
Avec (Ω) le nombre d’états disponibles. 
En combinant les équations (1-21) et (1-22),  le coefficient Seebeck suit la loi de Heikes 18  
étendue développée par Koshibae et al 19.  
 
Où gA et gB sont respectivement la dégénérescence du couplage spin-orbite des ions A et 
B et x est le ratio de la concentration d’ions B autrement dit le taux de porteurs de charge 






























  (1-23) 




Dans le cas d’une conduction polaronique, le coefficient Seebeck est donc indépendant de 
la température comme le montre l’équation (1-23). 
La mobilité des polarons est faible comparée à celle des porteurs libres et sa masse 
effective équivalente est élevée. L’énergie thermique est nécessaire pour le saut des 
polarons. Deux mécanismes de transport des polarons sont possibles suivant le domaine 
de température. La connaissance de la température de Debye (TƟ) du matériau devient 
indispensable pour différencier les deux mécanismes de transport par polarons.  
Pour T < TƟ/2, le transport des polarons est assisté par des phonons. La conduction se fait 
par un mécanisme de saut des petits polarons à distance variable. Dans ce cas, la 
conductivité électrique suit la loi de Mott 12 : 
   
Pour T > TƟ/2, la conduction polaronique est activée thermiquement et elle est donnée 
par : 
 
Avec n la densité de porteurs, f la fréquence de saut, d la distance de saut moyenne 
entre deux sites, 𝐸𝜎𝑝 l’énergie d’activation polaronique et exp (-2φd) une constante qui 
décrit la décroissance de l’amplitude de la fonction d’onde où 𝜙 =
√2𝑚𝑈
ℏ
 avec U la barrière 
de potentiel. 















Figure 1-12 : Coefficient Seebeck et conductivité électrique caractéristique d’une conduction 
polaronique en fonction de la température. 
La représentation schématique du coefficient Seebeck et de la conductivité électrique 
dans le cas d’une conduction polaronique est montrée en fonction de la température à la 
Figure 1-12. Le coefficient Seebeck ne varie pas tandis que la conductivité électrique 
augmente avec la température. L’invariance du coefficient Seebeck est le résultat de la 
densité de porteurs qui est constante avec la température. Quant à la conductivité 
électrique, elle augmente avec la température car le saut de polarons d’un site à l’autre 
devient de plus en plus probable avec l’augmentation de la température.  
III. Différentes approches pour améliorer le facteur de mérite 
Le comportement thermoélectrique des différents types de matériaux décrits ci-dessus 
peut être amélioré pour avoir un facteur de mérite élevé. Plusieurs auteurs 20–22 ont 
publié différentes approches d’amélioration. Nous présenterons ici quelques stratégies 
couramment utilisées pour maximiser le facteur de puissance et minimiser la conductivité 
thermique.  
III.1. Stratégies d’amélioration du facteur de puissance 
- Confinement quantique : 
Hick and Dresselhaus 23 sont les premiers à proposer l’amélioration du coefficient 
Seebeck par confinement quantique dans les structures à basses dimensions. Ils ont 
montré qu’il est possible d’induire une modification considérable dans la densité d’états 
en diminuant la taille du système dans une orientation donnée par confinement des 




porteurs (Figure 1-13). Cela permettrait d’améliorer considérablement le coefficient 
Seebeck (et également de diminuer la conductivité thermique dû aux phonons). Leur 
étude a conduit à un engouement pour des systèmes comme les super réseaux 24–26 ou les 
puits quantiques 27, 28. 
 
Figure 1-13 : Variation de la densité d'état électronique en fonction de l'énergie lorsque la 
dimensionnalité du système diminue (3D : massif, 2D : puit quantique, 1D : nano fils, 0D : 
point quantique). 
- Création d’état électronique de résonance : 
Plus la masse effective est élevée (faible courbure de bande) plus le coefficient Seebeck 
peut être grand. En effet, pour une petite variation d’énergie, le nombre d’états 
disponibles est élevé si les bandes sont plus larges et moins courbées. Cependant une 
masse effective élevée induit une faible mobilité de porteurs de charge d’où l’intérêt de 
créer des états électroniques de résonance localement. Cela peut être réalisé en dopant le 
matériau thermoélectrique de telle façon que les niveaux d’énergie du dopant se situent 
au voisinage de l’énergie de Fermi du matériau thermoélectrique 20, 22. La diffusion causée 
par la résonnance augmentera alors la densité d’état au niveau de l’énergie de Fermi 
(Figure 1-14). 





Figure 1-14 : Densité d'état électronique avec le niveau de résonance dû au dopage en 
fonction de l'énergie. 
- Filtrage d’énergie des électrons 
Le filtrage d’énergie d’électrons consiste à utiliser une barrière pour bloquer les électrons 
à faibles énergies et il permet ainsi d’augmenter le transfert de chaleur moyen par porteur 
de charge et donc améliorer le coefficient Seebeck 29–31. Par exemple, dans les 
multicouches, l’interface entre les couches peut se comporter comme le filtre d’énergie. 
Cependant cette approche peut réduire la mobilité par diffusion de porteurs aux 
interfaces. Il est donc nécessaire de faire un compromis entre la conductivité électrique 
et le coefficient Seebeck. 
- Dopage modulé 
Dans cette approche introduit par Stormer et al 32, les électrons libres dans un matériau 
thermoélectrique sont spatialement séparés d’un potentiel donneur d’ions, ainsi, la 
diffusion de l’électron avec le dopant est évitée. La mobilité reste donc élevée 33, 34, ce qui 
se traduit par une conductivité électrique et donc un facteur de puissance élevés,  malgré 
une conductivité thermique due aux électrons qui reste également élevée. 
- Alignement des cristallites 
Le but de cette approche est d’améliorer la mobilité des porteurs de charge d’un matériau 
polycristallin en orientant les cristallites ou les grains suivant une direction favorable au 
transport. Cette amélioration de la mobilité des porteurs conduit à une conductivité 
électrique élevée 35–37.  




III.2. Stratégies de diminution de la conductivité thermique 
Parmi les différentes approches proposées afin d’améliorer la performance des matériaux 
thermoélectriques, l’approche dite du « verre de phonon/cristal d’électrons » a été 
proposée par Glen Slack en 1995 38. Il s’agit de réduire la conductivité thermique due aux 
phonons sans modifier la conductivité thermique due aux électrons. Les conditions qui 
peuvent permettre à la conductivité thermique d’un cristal de s’approcher de celle d’un 
verre sont : 
- Une structure cristalline complexe  
 Slack a montré que le transport de la chaleur est réalisé majoritairement par les modes 
de phonons acoustiques 39. Un matériau composé de N atomes par maille aura 3 modes 
acoustiques, et 3(N-1) modes optiques. Par conséquent, en utilisant des structures 
complexes, la majorité des modes de phonons seront des modes optiques qui participent 
peu à la conduction thermique.   
- Des atomes faiblement liés au réseau  
En insérant des atomes de petite taille dans des structures en forme de cage, la 
conductivité thermique due aux phonons peut être réduite. Ces atomes pour lesquels les 
positions ne sont pas bien définies, induisent un désordre qui favorise la diffusion des 
phonons. 
- Diffusion des phonons par des défauts ponctuels, interstitiels et lacunes 
L’objectif ici est de créer des défauts ponctuels, des lacunes ou d’insérer des atomes 
interstitiels pour favoriser la diffusion des phonons 38, 40. C’est la méthode la plus utilisée 
pour diminuer la conductivité thermique due aux phonons 41–43. 
- Diffusion des phonons à l’interface due à la microstructure  
La conductivité thermique due aux phonons est liée à la longueur d’onde et au libre 
parcours moyen des phonons. Plus ce dernier est court plus les phonons sont diffusés à 
l’intérieur des matériaux nanostructurés. En revanche, la diffusion des phonons qui ont 
un libre parcours moyen long est atteint en introduisant des structures ayant une taille 




de 100 nm à 5 μm dans le matériau. De cette manière, la diffusion des phonons abaisse la 
conductivité thermique 44–47. 
IV. Thermogénérateur 
La conversion d’énergie au même titre que la production de l’énergie est un enjeu majeur 
de notre époque. Les effets thermoélectriques décrits au paragraphe I, offrent la 
possibilité de transformer l’énergie thermique perdue en énergie électrique utile et vice-
versa. Dans cette partie, un module thermoélectrique en mode thermogénérateur sera 
décrit avec différents paramètres d’évaluation et les voies de recherches suivies à l’heure 
actuelle pour améliorer les performances seront également présentées.  
IV.1. Principe de fonctionnement d’un thermogénérateur 
Son fonctionnement est basé sur l’utilisation d’un matériau soumis à une différence de 
température (ΔT) de façon à ce que les porteurs de charges du côté chaud se déplacent 
vers le côté froid pour revenir vers un état d’équilibre en créant au passage un courant de 
diffusion (i).  
En circuit fermé (Figure 1-15), le courant de diffusion (i) circule du côté chaud vers le côté 
froid dans le matériau type p et il circule dans le sens opposé dans le matériau type n. En 
effet, par convention le sens du courant électrique est le sens opposé à celui des électrons 
et le même sens que celui des trous. De cette façon, l’énergie thermique est convertie en 
énergie électrique.  
 
 





Figure 1-15 : Schéma a) d'un thermogénérateur simple et b) d’un thermogénérateur 
segmenté en circuit fermé constitué de deux jambes thermoélectriques basées sur des 
matériaux massifs de type p et de type n connectées en série électriquement et en parallèle 
thermiquement.  
Il existe plusieurs configurations possibles pour les modules thermoélectriques : le 
module simple (Figure 1-15a) et le module segmenté 48 (Figure 1-15b). Un module simple 
est constitué d’un matériau type n et d’un matériau type p et chacun de ces matériaux ont 
une plage de température d’utilisation restreinte alors qu’un module segmenté est 
constitué de plusieurs matériaux dans chaque branche. Ainsi en choisissant les matériaux 
suivant la gamme de température pour laquelle il est le plus performant, le module 
segmenté permet de couvrir une large gamme de température d’utilisation. 
Les modules thermoélectriques à base de couche mince peuvent également avoir 
plusieurs configurations : 
- Géométries similaires aux modules massifs avec les jambes thermoélectriques 
sous forme de couches minces 49 . 
- Géométrie planaire comme le montre la Figure 1-16a pour le module simple 50 et 
la Figure 1-16b pour le module segmenté.  
a) b) 





Figure 1-16 : Schéma représentant un module thermoélectrique sous forme de couche mince 
ou épaisse a) simple et b) segmenté. 
IV.2. Efficacité du module thermoélectrique (η) 
L’efficacité du module mesure la proportion de l’énergie convertie par rapport à la 
quantité d’énergie primaire fournie. Un système fonctionnant entre deux sources de 
chaleur données, ne peut être plus efficace qu’une machine de Carnot fonctionnant entre 
les deux sources précédentes. L’efficacité maximale d’une machine de Carnot vaut : 
 
Il est nécessaire de trouver des matériaux thermoélectriques performants pour que 
l’efficacité du module thermoélectrique soit la plus proche de l’efficacité de Carnot. 
L’efficacité maximale d’un thermogénérateur ou module Seebeck est définie par 20: 
 








 1 + 𝑍𝑇𝑚𝑜𝑦 − 1
 1 + 𝑍𝑇𝑚𝑜𝑦 + 𝑇𝑓𝑟𝑜𝑖𝑑/𝑇𝑐ℎ𝑎𝑢𝑑
) (1-27) 





Figure 1-17 : Efficacité maximale théorique du thermogénérateur en fonction de la 
différence de température (le coté froid est fixé à 27 °C) 20. 
Aswal et al 20 ont publié l’efficacité maximale théorique d’un module en fonction de la 
différence de température avec la source froide à 27 °C pour différents facteurs de mérite 
(Figure 1-17). Celle-ci augmente lorsque la différence de température augmente mais 
également lorsque le facteur de mérite du matériau thermoélectrique augmente. 
IV.3. Applications actuelles 
Les thermogénérateurs sont actuellement utilisés dans différentes gammes de 
températures dans les applications niches. Quelques exemples d’applications seront 
présentés ci-dessous. La première utilisation d’un thermogénérateur (Pb-Te) date de 
1961 dans le satellite de navigation Transit (1961) de la « U.S. Navy ». Les générateurs 
thermoélectriques radio-isotopiques voient le jour dans le domaine spatial pour une 
température de fonctionnement entre 400 °C et 1000 °C (Figure 1-18). Ils utilisent la 
chaleur provenant de la désintégration radioactive naturelle du plutonium 238. Ils ont été 
utilisés par la NASA dans les sondes spatiales 51 (Voyager, Apollo).  





Figure 1-18 : Générateur thermoélectrique radio-isotopique 52. 
A basse température, entre 20 °C et 150 °C, les modules Seebeck sont utilisés pour la 
conversion d’énergie en sites isolés notamment dans les pipelines de pétrole ou de gaz, 
dans les plateformes marines (Figure 1-19), où il y a une source chaude et froide à 
proximité. En effet, le module Seebeck peut être une solution pour les applications 
critiques nécessitant une source d’énergie extrêmement fiable avec une maintenance très 
faible, une grande durée de vie, des conditions climatiques extrêmes (chaud, froid, 
humide, sec) en situation isolée et difficile d’accès.  
 
Figure 1-19 : Thermogénérateur (1000 Watt) en mer au Gabon 53. 
Gentherm Global Power Technologies offre une gamme complète de thermogénérateur 
(15-500 Watt) avec 25000 produits installés dans 55 pays 54. Il existe également des Start-
up comme BioLite qui propose des thermogénérateurs pour alimenter des appareils 
nomades dans les pays en voie de développement.  




Concernant les nouvelles applications, plusieurs constructeurs automobile (Ford, BMW, 
Fiat, Renault, Toyota…) s’intéressent aux thermogénérateurs pour récupérer l’énergie 
thermique perdue dans les véhicules automobiles 55, 56.  
De plus, la miniaturisation des modules thermoélectriques offre une large gamme 
d’applications notamment dans le domaine de la microélectronique à faible 
consommation. Les micro-capteurs modernes (de température, de gaz…) sans fils et les 
micro-actionneurs électriques (MEMS : « Microelectromechanical systems ») 
fonctionnent avec ~100 µW – 10 mW. Les entreprises comme Laird Technologies ou 
encore Micropelt fabriquent à cet effet, des modules thermoélectriques miniaturisés. En 
termes de taille et de masse, la structure la plus efficace est obtenue avec le module 
miniaturisé (Figure 1-20a) 57. Plusieurs auteurs 2, 50, 58, 59 ont travaillé sur les modules 
thermoélectriques à base de couche mince afin de facilité l’intégration et réduire les 
pertes thermiques. Par exemple, l’équipe de Dan Hewak de l’université de Southampton a 
étudié un module sous forme de couche mince sur un substrat souple (Figure 1-20b) 60. 
 
Figure 1-20 : Photographies des modules thermoélectriques a) sous forme massif et couche 
mince fabriqués par Laird Technologies 57  et b) sous forme de couche mince déposée sur un 
substrat souple étudié par Dan Hewak et al 60. 
Malgré une faible efficacité (7 à14 % dans les applications spatiales à haute température 
et 2 à 3 % pour les applications à basse température), les modules thermoélectriques sont 
commercialisés par plusieurs entreprises dans les marchés de niches. En France, Hot 
Block onBoard est la seule start-up qui travaille sur les thermogénérateurs. Pour les 
applications de masse, il est donc nécessaire de poursuivre les efforts de recherche afin 
d’augmenter les performances des modules 
a) b) 




V. Matériaux thermoélectriques 
Les meilleurs matériaux thermoélectriques sont généralement des semi-conducteurs 
dégénérés fortement dopés. Leurs critères de performance et les différentes approches 
pour les améliorer ont été présentés aux paragraphes II et III. Dans cette partie nous 
décrirons l’état de l’art des matériaux thermoélectriques puis nous nous intéresserons 
aux oxydes semi-conducteurs étudiés dans la littérature sous forme de massifs et de 
couches minces puis plus précisément à l’oxyde de type delafossite.   
V.1. Etat de l’art 
La plupart des matériaux thermoélectriques commercialisés sont à base de tellure de 
bismuth (Bi2Te3), de tellurure de plomb (PbTe), d’alliages de silicium-germanium (SiGe). 
D’ailleurs, le tellure de bismuth (PbTe) a été l’un des premiers matériaux à être étudié 
pour ses performances en thermoélectricité à une température de 400 °C.  
La Figure 1-21 montre la variation des facteurs de mérite des matériaux de type n et p les 
plus utilisés pour les applications thermoélectriques en fonction de la température 10, 61. 
Jusqu’en 1990, les valeurs du facteur de mérite thermoélectrique ont stagné autour de 1. 
La seule application à grande échelle était réalisée avec Bi2Te3 pour le refroidissement 
(module Peltier). En théorie, pour un module en mode thermogénérateur fonctionnant 
avec un matériau dont le ZT est proche de 3, l’efficacité de conversion (environ 30% pour 
un ΔT = 500 K) peut être dans le même ordre de grandeur qu’un générateur mécanique 
conventionnel 20. Bien qu’en pratique, le ZT maximal obtenu à ce jour à température 
ambiante reste inférieur à 3, un générateur thermoélectrique est facile à mettre en place, 
ne possède pas de pièce mobile et ainsi ne nécessite pas d’intervention humaine 
contrairement aux générateurs mécaniques (Stirling…). 





Figure 1-21 : Facteurs de mérite ZT des matériaux thermoélectriques a) de type n b) de type 
p sous forme massif en fonction de la température 61. 
Tempe rature Mate riaux ZT Re f 
< 25 °C CsBi4Te6  
BiSb:Sn 
0,8 a  – 48 °C 
0,13 a  – 35°C 
62 
63 




0,25 a  23 °C 
2,3 a  27 °C 
1,86 a  47 °C 





250 - 650 °C Demi-Heusler : Hf0,5Ti0,25Zr0,25NiSn0,99Sb0,01  
Siliciure : Mg2Si0,4Sn0,6  
Skutte rudite : Ba0,08La0,05Yb0,04Co4Sb12  
Chalcoge nure : Cu2ZnSn0,9In0,1Se4 
1,0 a  500 °C 
1,1 a  527 °C 
1,7 a  577 °C 





> 650 °C Bi0,875Ba0,125CuSeO 
Cu2Se 
Si80Ge18B2 
Demi-Heusler : FeNb0,88Hf0,12Sb  
1,4 a  650 °C 
2,1 a  700 °C 
0,67 a  727 °C 





Tableau 1-1 : Facteur de mérite de différents matériaux thermoélectriques suivant les 
domaines de température. 
La Figure 1-21 montre que pour tous les matériaux thermoélectriques l’optimum de ZT 
est obtenu à une certaine température. Ceci peut s’expliquer par l’augmentation du 
facteur de puissance à cette température. Les matériaux thermoélectriques ont donc 
toujours leur propre domaine de température où ils sont performants. Le Tableau 1-1 
montre les facteurs de mérite de différents matériaux étudiés dans la littérature pour les 
domaines de températures optimaux. A l’exception des matériaux organiques pour 
a) b) 




lesquels le ZT est faible, les autres matériaux inorganiques reportés dans le Tableau 1-1 
sont composés d’éléments nocifs pour l’environnement et l’être humain.  
 
Figure 1-22 : Evolution du ZT max dans le temps pour quelques matériaux représentatifs 
76. 
La Figure 1-22 montre l’évolution de ZTmax dans le temps pour quelques matériaux 
représentatifs 76. Il y a eu trois avancées significatives au cours des années. La première 
commence vers les années 1950-1960 avec la découverte des semi-conducteurs. La 
deuxième débute à partir des années 2000, avec les nouvelles approches pour identifier 
des nouveaux matériaux présentant des ZT plus élevés. La troisième découle du 
développement de matériaux à fort potentiel intégrant à la structuration des systèmes de 
basses dimensions.  
Les matériaux thermoélectriques les plus performants de nos jours sont à base de 
composés nocifs, lourds et instables sous air, d’où l’intérêt de les améliorer en 
développant des matériaux respectueux de la nature. Par exemple, Fujita et al 77 ont 
montré que l’oxyde NaxCoO2-  présente un ZT de 1,5 à 527 °C (résultat non reproduit à ce 
jour).  Ce matériau est le premier à être étudié pour les propriétés thermoélectriques et a 




montré que les oxydes peuvent être de bons candidats pour la thermoélectricité à haute 
température et même sous air.  
V.2. Oxydes semi-conducteurs 
Le développement des oxydes pour la thermoélectricité est associé aux travaux de 
Terasaki en 1997 37. Il a montré des propriétés thermoélectriques remarquables dans le 
composé NaCo2O4. Ce composé présente simultanément un fort coefficient Seebeck et une 
faible résistivité électrique. Le Tableau 1-2 montre les coefficients thermoélectriques de 
NaCo2O4 en comparaison avec Bi2Te3 à 300 K. Le facteur de puissance (S²/ρ) de l’oxyde 
est plus grand que celui de Bi2Te3. L’intérêt pour les oxydes naît à partir de cette période 
et se focalise sur la compréhension et la recherche de nouveaux oxydes 
thermoélectriques.  
Paramètres Unités NaCo2O4 Bi2Te3 
Résistivité, ρ mΩ.cm 0,2 1 
Coefficient  Seebeck, |S| μV/K 100 200 
Facteur de puissance, S²/ρ μW/K².cm 50 40 
Mobilité, μ cm²/V.s 13 150 
Tableau 1-2 : Coefficients thermoélectriques de NaCo2O4 et de Bi2Te3 à 300 K 37.  
Les explications proposées pour comprendre les propriétés thermoélectriques de 
NaCo2O4 sont : 
 Potentiel de désordre lié au Na+ 
 Présence de fortes corrélations électroniques et d’entropie de spin : valence 
mixte du cobalt (Co3+ et Co4+), états bas spin du cobalt (remplissage particulier 
des orbitales t2g). 
Une des particularités des oxydes est en effet l’existence de fortes corrélations 
électroniques avec la microstructure des matériaux, susceptible d’induire des valeurs 
élevées de coefficients de Seebeck par des effets de modifications de la structure de bande 
(paragraphes II et III). 
 




Compositions T (K) S (µV.K-1) σ (S.m-1) κ (Wm-1K-1) Réf. 
YBa2Cu3O6.13 300 300   78 

















































































































Zn0.98Al0.02O 300 -100 105 40,2 88 
Nb5W12O47 300 -50 7,4x102 1,2 89 
Tableau 1-3 : Coefficients Seebeck (S), conductivités électriques (σ) et thermiques (κ) de 
quelques oxydes à une température donnée (T). 
Le Tableau 1-3 montre quelques exemples d’oxydes avec leurs caractéristiques 
thermoélectriques à différentes températures. Pour augmenter les performances 
thermoélectriques, c’est-à-dire, augmenter la conductivité électrique et le coefficient 
Seebeck tout en diminuant la conductivité thermique, la principale technique mise en 
œuvre est le dopage par un élément lourd ou la substitution d’un élément par un autre. 
Cependant leur facteur de mérite reste faible (inférieur à 1) comparé à des matériaux 
thermoélectriques usuels. 
Les oxydes ont l’avantage d’être stables à l’air, performants à haute température, non 
polluants et d’avoir un coût de production faible. De ce fait, de nombreuses recherches 




ont été entreprises sur les oxydes. Dans ces travaux de thèse, nous nous intéresserons à 
des oxydes de type delafossite.  
V.3. Oxydes de type delafossite 
Charles Friedel, un minéralogiste et chimiste français, découvre en 1873 l’existence d’un 
composé CuFeO2. Il le nomme delafossite en l’honneur du minéralogiste et cristallographe 
français Gabriel Delafosse 90. Depuis, on qualifie les oxydes de « delafossite » lorsqu’ils ont 
la même structure que CuFeO2, c’est-à-dire une structure de type AMO2. 
  
Figure 1-23 : Représentation de la structure delafossite a) 3R, groupe d’espace R3͞m et b) 2H, 
groupe d’espace P63/mmc 91. 
Dans cette structure cristallographique, le cation A est un métal noble monovalent et le 
cation M est un métal trivalent. Elle peut être décrite comme une alternance de couches 
de cations A+ et de couches d’octaèdres MO6 reliés entre eux par les arêtes. Chaque cation 
A+ est linéairement coordonné à deux oxygènes appartenant aux couches d’octaèdres MO6 
supérieure et inférieure 91. Suivant l’empilement des plans d’oxygènes, deux polytypes 
peuvent être distingués : le polytype rhomboédrique 3R (le plus courant) et le polytype 
hexagonal 2H (Figure 1-23).  
 
Les delafossites peuvent exister pour un grand nombre d’ions A+ et M3+. Shannon 92 et 
Prewitt 93 ont synthétisé la série des delafossites en utilisant dans le site A+ des ions Cu+, 
Ag+, Pd+ et Pt+. Quant au site M3+ Ishiguro 94, Hass 95, Benko et Koffyberg 96 ont synthétisé 
des delafossites  de type CuMO2 avec M=Y, La, Nd, Sm, Eu, Pr. Cerqueira et al 97 ont exploré 
a) b) 




le tableau périodique afin de prédire l’existence de nouveaux oxydes de type delafossite. 
Ils ont modélisé la stabilité de près de 183 différents oxydes AMO2 avec A = (Cu, Ag, Au). 
D’après le calcul DFT (Théorie de la Fonctionnelle de la Densité) en utilisant la méthode 
de « minima hopping », ils ont annoncé 81 structures stables thermodynamiquement. Par 
exemple, d’après leur simulation, CuCrO2 est plus stable que CuTiO2 (Figure 1-24). La 
majorité de ces composés n’a pas encore été synthétisée.  
 
 
Figure 1-24 : Distance à l'enveloppe convexe de la stabilité des delafossites au cuivre (les 
éléments les plus stables sont représentés en vert clair) 97. 
Les oxydes delafossites au cuivre (CuMO2) ont été très étudiés notamment pour leurs 
propriétés optoélectroniques en tant que semi-conducteur transparent de type p96, 98–106. 
Cependant, ils présentent également des propriétés thermoélectriques intéressantes 107–
115 et un large gap optique de l’ordre de 3eV qui permet d’éviter la présence simultanée 
d’électrons et de trous. Ces oxydes peuvent être dopés pour favoriser la conduction 
électrique. 
En ce qui concerne la synthèse des delafossites, il existe différentes méthodes 92, 93, 116 et 
en particulier en phase solide 117–119, par réaction d’échange 92, par réaction sous flux 
oxydant 120, par synthèse hydrothermale 121. 
V.3.a. Massifs 
Les oxydes delafossites sont élaborés le plus souvent sous forme de pastilles. Ils ont en 
général une conductivité électrique plus élevée que les couches minces. Le Tableau 1-4 
regroupe les valeurs de conductivité électrique, de coefficient de Seebeck et de facteur de 




puissance à 300 K de quelques oxydes delafossites étudiés sous forme de massifs. Les 
valeurs de facteur de puissance varient énormément d’un oxyde à l’autre suivant 
l’élément dopant.  En 2009, Nozaki et al 114 ont montré avec CuFe1-xNixO2 que le traitement 
de la surface, notamment la gravure de la surface avec un mélange d’acide, a une influence 
positive sur les propriétés thermoélectriques du matériau. Il existe donc encore plusieurs 
stratégies d’amélioration des propriétés thermoélectriques des composés delafossite 
massifs. 
Compositions σ ( S.cm-1) S (µV.K-1) σ.S² (µW/mK²) Réf. 
CuAlO2 2,7 480 62,2 107 
CuGaO2 0,003 780 0,201 122 
CuFeO2 1,5 544 45,2 123 
  CuCoO2 0,002 -175 0,006 124 
CuCrO2 0,02 585 0,41 125 
CuCr0,95Mg0,05O2 0,077 150 0,173 126 
CuCr0,97Mg0,03O2 15,0 70 7,3 126 
CuCr0,95Ca0,05O2 0,010 1210 1,4 96 
CuFe0,98Mg0,02O2 9,0 359 115,9 123 
CuFe0,95Mg0,05O2 8,9 330 97,2 123 
CuFe0,92Mg0,08O2 6,1 304 56,6 123 
CuFe0,99Sn0,01O2 0,0006 -415 0,001 123 
CuFe0.75Cr0.25O2 21 470 225 127 
CuGa0,95Ca0,05O2 0,006 790 0,34 128 
CuY0,95Ca0,05O2 0,002 720 0,11 129 
CuFe0,95Sn0,05O2 0,000 -318 0,002 107 
CuFe0,98Ni0,02O2 30,0 384 442,3 114 
Cu0,98Ag0,02AlO2 2,40 520 64,8 130 
Cu0,979Ag0,02Ni0,001AlO2 2,20 460 46,5 130 
Cu0,979Ag0,02Zn0,001AlO2 4,10 560 128,5 130 
Tableau 1-4 : Conductivités électriques, coefficients Seebeck et facteurs de puissance de 
plusieurs composés  delafossite massifs à 300 K. 
V.3.b. Couches minces 
A l’échelle nanométrique, il y a un changement significatif de structure de bande des semi-
conducteurs (paragraphe III.1), ce qui permet de modifier le coefficient Seebeck ainsi que 
les conductivités électrique et thermique. Par conséquent, il est intéressant d’étudier les 
matériaux thermoélectriques sous forme de couche mince. Les voies d’amélioration sont 




nombreuses. Leurs propriétés peuvent être modulées notamment par la micro-
structuration, l’optimisation de l’épaisseur, les contraintes, les orientations de croissance 
etc. De plus, en nano-structurant ces couches minces, l’effet de confinement quantique et 
les propriétés surfaciques deviennent plus importants. Le confinement quantique des 
porteurs de charges dans les couches minces nano-structurées permet d’augmenter les 
valeurs de PF et de ZT grâce à un large gap. La nano-structuration crée des obstacles qui 
peuvent favoriser la diffusion des phonons sans affecter la conductivité électrique 9.  
Compositions σ( S.cm-1) S(µV.K-1) σ.S² (µW/mK²) Réf. 
CuCr0,97Mg0,03O2 1,40 110 1,69 103 
CuGaO2 0,063 560 1,9 122 
CuGa0,5Fe0,5O2 1,0 500 25 131 
CuIn0,95Sn0,05O2 0,004 -50 0,0009 100 
CuIn0,93Ca0,07O2 0,003 480 0,064 100 
CuYO2: 1-2%Ca 1,0 275 7,5 104 
CuNi2/3Sb1/3O2: 10% Sn 0,050 250 0,3 131 
CuCr0,93Mg0,07O2 1,0 70 0,49 132 
CuCr0,95Mg0,05O2 220,0 153 514,9 126 
CuIn0,93Ca0,07O2 0,003 480 0,064 100 
CuY0,98Ca0,02O2 1,0 275 7,56 104 
Tableau 1-5 : Conductivités électriques, coefficients Seebeck et facteurs de puissance des 
delafossites sous forme de couches minces à 300 K. 
Le Tableau 1-5 regroupe la conductivité électrique, le coefficient Seebeck et le facteur de 
puissance à 300 K de quelques oxydes delafossites étudiés sous forme de couches minces. 
Les facteurs de puissances reportés restent faibles comparés aux massifs à l’exception de 
la couche mince de CuCr0,95Mg0,05O2  étudiée par Nagarajan et al 126. Cependant, son 
résultat n’a jamais été reproduit. Les couches minces peuvent se distinguer des massifs 
de par leurs propriétés thermiques car en général, leur conductivité thermique est 
inférieure à celle des matériaux massifs 133, 134. Cependant, en raison de la difficulté de la 
mesure, elle est rarement reportée dans la littérature. 
La vitesse de chauffage et de refroidissement des couches minces est nettement plus 
élevée que le massif. De ce fait, il existe des besoins spécifiques pour les modules 
thermoélectriques notamment dans le domaine de la microélectronique. De plus, 
l’intégration des couches minces est simple et ne nécessite pas une mise en place de 
techniques spécifiques puisque les technologies pour le dépôt des couches minces dans le 
domaine de la microélectronique sont déjà bien développées. Malgré tous ces avantages, 




les couches minces pour la thermoélectricité restent encore très peu explorées en 
comparaison avec les matériaux massifs.  
VI. Conclusions 
Dans ce premier chapitre, les effets thermoélectriques ont été définis, puis le principe de 
fonctionnement du module Seebeck a été décrit en donnant des exemples d’applications 
concrètes. Les critères de performance des modules et des matériaux thermoélectriques 
ont été détaillés par la suite. Tant en refroidissement qu’en génération d’électricité, le 
rendement des modules thermoélectriques reste très faible. De ce fait, les différentes 
voies d’amélioration proposées dans la littérature sont exposées.  
Nous pouvons constater que des progrès ont été réalisés à basse température, à 
température ambiante mais aussi à température modérée avec les oxydes. Les percées les 
plus spectaculaires ont été observées dans des matériaux massifs à structures cristallines 
complexes (demi Heuslers, skutterudites…) ou dans les couches minces nano-structurées.  
Trouver des matériaux performants et stables chimiquement est l’un des premiers défis 
mais l’intégration des matériaux performants dans les modules thermoélectriques est un 
autre défi à surmonter. Les oxydes apportent le critère de stabilité en température et en 
travaillant avec les couches minces, l’intégration est facilitée car la technologie 
microélectronique est déjà adaptée pour ce système.   
  





[1] T. J. Seebeck, Akad Wiss., 1822, Ueber den Magnetismus der galvanischen Kette. 
[2] P. Fan, Z. Zheng, Z. Cai, T. Chen, P. Liu, X. Cai, D. Zhang, G. Liang, J. Luo, Appl. 
Phys. Lett., vol. 102, no. 3, p. 033904, 2013, The high performance of a thin film 
thermoelectric generator with heat flow running parallel to film surface. 
[3] H. Werheit, U. Kuhlmann, B. Herstell, W. Winkelbauer, J. Phys. Conf. Ser., vol. 
176, p. 012037, 2009, Reliable measurement of Seebeck coefficient in 
semiconductors. 
[4] J. Martin, T. Tritt, C. Uher, J. Appl. Phys., vol. 108, no. 12, p. 121101, 2010, High 
temperature Seebeck coefficient metrology. 
[5] K. A. Borup, J. de Boor, H. Wang, F. Drymiotis, F. Gascoin, X. Shi, L. Chen, M. I. 
Fedorov, E. Müller, B. B. Iversen, G. J. Snyder, Energy Environ. Sci., vol. 8, no. 2, 
pp. 423–435, 2015, Measuring thermoelectric transport properties of materials. 
[6] J.-C. Peltier, Ann. Chim., vol. 56, p. 371, 1834, Nouvelles expériences sur la caloricité 
des courants électriques. 
[7] W. Thomson, Proc. R. Soc. Edinburgh, vol. 3, pp. 91–98, 1857, 4. On a Mechanical 
Theory of Thermo-Electric Currents. 
[8] A. F. Ioffe, L. S. Stil’bans, E. K. Iordanishvili, T. S. Stavitskaya, A. Gelbtuch, G. 
Vineyard, Phys. Today, vol. 12, no. 5, pp. 42–42, 1959, Semiconductor 
Thermoelements and Thermoelectric Cooling. 
[9] S. Walia, S. Balendhran, H. Nili, S. Zhuiykov, G. Rosengarten, Q. H. Wang, M. 
Bhaskaran, S. Sriram, M. S. Strano, K. Kalantar-zadeh, Prog. Mater. Sci., vol. 58, 
no. 8, pp. 1443–1489, 2013, Transition metal oxides – Thermoelectric properties. 
[10] C. Godart, Tech. l’ingénieur Matériaux actifs intelligents. Surfaces Fonct., vol. 1, no. 
1500, pp. 1–16, 2009, Matériaux à effets thermoélectriques. 
[11] H. J. Goldsmid, Springer, 2010, pp. 23–41,Thermoelectric Properties of Metals and 
Semiconductors. 
[12] N. F. Mott, Contemp. Phys., vol. 14, no. 5, pp. 401–413, 1973, Metal-insulator 
transitions. 
[13] B. Xu, M. J. Verstraete, Phys. Rev. Lett., vol. 112, no. 19, p. 196603, 2014, First 
Principles Explanation of the Positive Seebeck Coefficient of Lithium. 
[14] G. H. Jonker, Philips Res. Repts, vol. 23, pp. 131–138, 1968, The application of 
combined conductivity and Seebeck effet plots for the analysis of semiconductor 
properties. 
[15] P. A. Cox, Oxford , pp. 1–273, 1992, Transition metal oxides : an introduction to 




their electronic structure and properties. 
[16] Y. Mishima, Y. Kimura, S. Wng Kim, Nanomaterials, 2006, pp. 383–418, 
Enhancement of Thermoelectric Figure of Merit through Nanostructural Control on 
Intermetallic Semiconductors toward High-Temperature Applications. 
[17] Z. M. Gibbs, H.-S. Kim, H. Wang, G. J. Snyder, Appl. Phys. Lett., vol. 106, no. 2, p. 
022112, 2015, Band gap estimation from temperature dependent Seebeck 
measurement—Deviations from the 2e|S|maxTmax relation. 
[18] R.R.Heikes and R.W. Ure, Interscience, 1961, Thermoelectricity: science and 
engineering. 
[19] W. Koshibae, K. Tsutsui, S. Maekawa, Phys. Rev. B, vol. 62, no. 11, pp. 6869–
6872, 2000, Thermopower in cobalt oxides. 
[20] D. K. Aswal, R. Basu, A. Singh, Energy Convers. Manag., vol. 114, pp. 50–67, 2016, 
Key issues in development of thermoelectric power generators: High figure-of-merit 
materials and their highly conducting interfaces with metallic interconnects. 
[21] H. Alam, S. Ramakrishna, Nano Energy, vol. 2, no. 2, pp. 190–212, 2013, A review 
on the enhancement of figure of merit from bulk to nano-thermoelectric materials. 
[22] A. Mehdizadeh Dehkordi, M. Zebarjadi, J. He, T. M. Tritt, Mater. Sci. Eng. R 
Reports, vol. 97, pp. 1–22, 2015, Thermoelectric power factor: Enhancement 
mechanisms and strategies for higher performance thermoelectric materials. 
[23] L. D. Hicks, M. S. Dresselhaus, Phys. Rev. B, vol. 47, no. 19, pp. 12727–12731, 
1993, Effect of quantum-well structures on the thermoelectric figure of merit. 
[24] J. O. Sofo, G. D. Mahan, Appl. Phys. Lett., vol. 65, no. 21, pp. 2690–2692, 1994, 
Thermoelectric figure of merit of superlattices. 
[25] D. A. Broido, T. L. Reinecke, Phys. Rev. B, vol. 51, no. 19, pp. 13797–13800, 1995, 
Effect of superlattice structure on the thermoelectric figure of merit. 
[26] K. Koumoto, Y. Wang, R. Zhang, A. Kosuga, R. Funahashi, Annu. Rev. Mater. Res., 
vol. 40, no. 1, pp. 363–394, 2010, Oxide Thermoelectric Materials: A 
Nanostructuring Approach. 
[27] T. C. Harman, D. L. Spears, M. J. Manfra, J. Electron. Mater., vol. 25, no. 7, pp. 
1121–1127, 1996, High thermoelectric figures of merit in PbTe quantum wells. 
[28] L. D. Hicks, T. C. Harman, X. Sun, M. S. Dresselhaus, Phys. Rev. B, vol. 53, no. 16, 
pp. R10493–R10496, 1996, Experimental study of the effect of quantum-well 
structures on the thermoelectric figure of merit. 
[29] M. Zebarjadi, K. Esfarjani, M. S. Dresselhaus, Z. F. Ren, G. Chen, Energy Environ. 
Sci., vol. 5, no. 1, pp. 5147–5162, 2012, Perspectives on thermoelectrics: from 
fundamentals to device applications. 




[30] D. M. Rowe, G. Min, AIP Conference Proceedings, 1994, vol. 316, no. 1, pp. 339–
342, Multiple potential barriers as a possible mechanism to increase the Seebeck 
coefficient and electrical power factor. 
[31] L. W. Whitlow, T. Hirano, J. Appl. Phys., vol. 78, no. 9, pp. 5460–5466, 1995, 
Superlattice applications to thermoelectricity. 
[32] H. Störmer, R. Dingle, A. C. Gossard, W. Wiegmann, M. D. Sturge, Solid State 
Commun., vol. 29, no. 10, pp. 705–709, 1979, Two-dimensional electron gas at a 
semiconductor-semiconductor interface. 
[33] D. Laroche, S. Das Sarma, G. Gervais, M. P. Lilly, J. L. Reno, Appl. Phys. Lett., vol. 
96, no. 16, p. 162112, 2010, Scattering mechanism in modulation-doped shallow 
two-dimensional electron gases. 
[34] L. Pfeiffer, K. W. West, H. L. Stormer, K. W. Baldwin, Appl. Phys. Lett., vol. 55, no. 
18, pp. 1888–1890, 1989, Electron mobilities exceeding 107 cm2/V s in modulation‐
doped GaAs. 
[35] T. Caillat, M. Carle, P. Pierrat, H. Scherrer, S. Scherrer, J. Phys. Chem. Solids, vol. 
53, no. 8, pp. 1121–1129, 1992, Thermoelectric properties of (BixSb1−x)2Te3 single 
crystal solid solutions grown by the T.H.M. method. 
[36] M. Carle, P. Pierrat, C. Lahalle-Gravier, S. Scherrer, H. Scherrer, J. Phys. Chem. 
Solids, vol. 56, no. 2, pp. 201–209, 1995, Transport properties of n-type 
Bi2(Te1−xSex)3 single crystal solid solutions (x ≤ 0.05). 
[37] I. Terasaki, Y. Sasago, K. Uchinokura, Phys. Rev. B, vol. 56, no. 20, pp. R12685–
R12687, 1997, Large thermoelectric power in NaCo2O4 single crystals. 
[38] D.M. Rowe, D. Rowe, Ed., 1995, CRC Handbook of Thermoelectrics. 
[39] G. A. Slack, in Solid State Physics, vol. 34, 1979, pp. 1–71The Thermal Conductivity 
of Nonmetallic Crystals. 
[40] D. M. Rowe, C. M. Bhandari, Reston Pub.,1983, Modern thermoelectrics. 
[41] Y. Pei, D. T. Morelli, Appl. Phys. Lett., vol. 94, no. 12, p. 122112, 2009, Vacancy 
phonon scattering in thermoelectric In2Te3–InSb solid solutions. 
[42] G. H. Zhu, H. Lee, Y. C. Lan, X. W. Wang, G. Joshi, D. Z. Wang, J. Yang, D. 
Vashaee, H. Guilbert, A. Pillitteri, M. S. Dresselhaus, G. Chen, Z. F. Ren, Phys. 
Rev. Lett., vol. 102, no. 19, p. 196803, 2009, Increased Phonon Scattering by 
Nanograins and Point Defects in Nanostructured Silicon with a Low Concentration 
of Germanium. 
[43] C.-C. Lin, R. Lydia, J. H. Yun, H. S. Lee, J. S. Rhyee, Chem. Mater., vol. 29, no. 12, 
pp. 5344–5352, 2017, Extremely Low Lattice Thermal Conductivity and Point 
Defect Scattering of Phonons in Ag-doped (SnSe)1– x (SnS)x Compounds. 
[44] H. Wu, J. Carrete, Z. Zhang, Y. Qu, X. Shen, Z. Wang, L.-D. Zhao, J. He, NPG Asia 




Mater., vol. 6, no. 6, pp. e108–e108, 2014, Strong enhancement of phonon 
scattering through nanoscale grains in lead sulfide thermoelectrics. 
[45] L.-D. Zhao, V. P. Dravid, M. G. Kanatzidis, Energy Environ. Sci., vol. 7, no. 1, pp. 
251–268, 2014, The panoscopic approach to high performance thermoelectrics. 
[46] K. Biswas, J. He, I. D. Blum, C.-I. Wu, T. P. Hogan, D. N. Seidman, V. P. Dravid, 
M. G. Kanatzidis, Nature, vol. 489, no. 7416, pp. 414–418, 2012, High-performance 
bulk thermoelectrics with all-scale hierarchical architectures. 
[47] H. J. Goldsmid, A. W. Penn, Phys. Lett. A, vol. 27, no. 8, pp. 523–524, 1968, 
Boundary scattering of phonons in solid solutions. 
[48] K. Koumoto, R. Funahashi, E. Guilmeau, Y. Miyazaki, A. Weidenkaff, Y. Wang, 
C. Wan, J. Am. Ceram. Soc., vol. 96, no. 1, pp. 1–23, 2013, Thermoelectric Ceramics 
for Energy Harvesting. 
[49] T. Schneider, R. Alley, D. Koester, S. Lee, 
http://edge.rit.edu/edge/P08451/public/Nextreme Thin Film TEG Paper, 2007, 
Thin Film Thermoelectric Power Generation Enabling Waste Heat Recovery in High 
Heat Flux Environments. 
[50] M. Mizoshiri, M. Mikami, K. Ozaki, K. Kobayashi, J. Electron. Mater., vol. 41, no. 
6, pp. 1713–1719, 2012, Thin-Film Thermoelectric Modules for Power Generation 
Using Focused Solar Light. 
[51] Ryan Bechtel, https://rps.nasa.gov/resources/58/multi-mission-radioisotope-
thermoelectric-generator-mmrtg/, 2013, Multi-Mission Radioisotope 
Thermoelectric Generator (MMRTG) : NASA Radioisotope Power Systems. 
[52] P. De Brem, Banque des savoirs, 2005. [Online]. Available: 
http://www.savoirs.essonne.fr/thematiques/lunivers/exploration-spatiale/la-
propulsion-nucleaire-dans-lespace/La propulsion nucléaire dans l’espace. 
[53] Global Gentherm, [Online]. Available: 
http://www.genthermglobalpower.com/sites/default/files/product_files/67202_
D_rev1 TEG Brochure GPT Web.pdfThe world’s leading manufacturer core values. 
[54] Gentherm, 2018. [Online]. Available: 
http://www.genthermglobalpower.com/products/thermoelectric-generators-
tegsThermoelectric Generators (TEGs) | Gentherm Global Power Technologies. 
[55] S. Kim, S. Park, S. Kim, S.-H. Rhi, J. Electron. Mater., vol. 40, no. 5, pp. 812–816, 
2011, A Thermoelectric Generator Using Engine Coolant for Light-Duty Internal 
Combustion Engine-Powered Vehicles. 
[56] N. Baatar, S. Kim, TELKOMNIKA (Telecommunication Comput. Electron. Control., 
vol. 9, no. 3, p. 523, 2011, A Thermoelectric Generator Replacing Radiator for 
Internal Combustion Engine Vehicles. 
[57] Laird Technologies, https://www.digikey.gr/Web Export/Supplier 




Content/laird-thermal-926/pdf/lt-pi-thin-film-thermo-intro.pdf, Advantages of 
Thin Film Technology Thermoelectric Cooling. 
[58] P. Fan, Z. Zheng, Y. Li, Q. Lin, J. Luo, G. Liang, X. Cai, D. Zhang, F. Ye, Appl. Phys. 
Lett., vol. 106, no. 7, p. 073901, 2015, Low-cost flexible thin film thermoelectric 
generator on zinc based thermoelectric materials. 
[59] Y. Ito, M. Mizoshiri, M. Mikami, T. Kondo, J. Sakurai, S. Hata, Jpn. J. Appl. Phys., 
vol. 56, no. 6S1, p. 06GN06, 2017, Fabrication of thin-film thermoelectric 
generators with ball lenses for conversion of near-infrared solar light. 
[60] EurekAlert, 2016. [Online]. Available: 
https://www.eurekalert.org/pub_releases/2016-10/uos-nct101316.phpNew 
collaboration to lead exploration of novel GLS thin film coatings. 
[61] G. J. Snyder, E. S. Toberer, Nat. Mater., vol. 7, no. 2, pp. 105–114, 2008, Complex 
thermoelectric materials. 
[62] D. Chung, Science., vol. 287, no. 5455, pp. 1024–1027, 2000, CsBi4Te6: A High-
Performance Thermoelectric Material for Low-Temperature Applications. 
[63] H. Jin, C. M. Jaworski, J. P. Heremans, Appl. Phys. Lett., vol. 101, no. 5, p. 053904, 
2012, Enhancement in the figure of merit of p-type Bi100−x Sbx alloys through 
multiple valence-band doping. 
[64] O. Bubnova, Z. U. Khan, A. Malti, S. Braun, M. Fahlman, M. Berggren, X. 
Crispin, Nat. Mater., vol. 10, no. 6, pp. 429–433, 2011, Optimization of the 
thermoelectric figure of merit in the conducting polymer poly(3,4-
ethylenedioxythiophene). 
[65] H. Liu, X. Yuan, P. Lu, X. Shi, F. Xu, Y. He, Y. Tang, S. Bai, W. Zhang, L. Chen, Y. 
Lin, L. Shi, H. Lin, X. Gao, X. Zhang, H. Chi, C. Uher, Adv. Mater., vol. 25, no. 45, pp. 
6607–6612, 2013, Ultrahigh Thermoelectric Performance by Electron and Phonon 
Critical Scattering in Cu2Se1-x Ix. 
[66] Q. Jiang, H. Yan, J. Khaliq, H. Ning, S. Grasso, K. Simpson, M. J. Reece, J. Mater. 
Chem. A, vol. 2, no. 16, pp. 5785–5790, 2014, Large ZT enhancement in hot forged 
nanostructured p-type Bi0.5 Sb1.5Te3 bulk alloys. 
[67] L.-P. Hu, T.-J. Zhu, Y.-G. Wang, H.-H. Xie, Z.-J. Xu, X.-B. Zhao, NPG Asia Mater., 
vol. 6, no. 2, pp. 88, 2014, Shifting up the optimum figure of merit of p-type bismuth 
telluride-based thermoelectric materials for power generation by suppressing 
intrinsic conduction. 
[68] G. Joshi, T. Dahal, S. Chen, H. Wang, J. Shiomi, G. Chen, Z. Ren, Nano Energy, vol. 
2, no. 1, pp. 82–87, 2013, Enhancement of thermoelectric figure-of-merit at low 
temperatures by titanium substitution for hafnium in n-type half-Heuslers 
Hf0.75−xTixZr0.25NiSn0.99Sb0.01. 
[69] W. Liu, X. Tan, K. Yin, H. Liu, X. Tang, J. Shi, Q. Zhang, C. Uher, Phys. Rev. Lett., 
vol. 108, no. 16, p. 166601, 2012, Convergence of Conduction Bands as a Means of 




Enhancing Thermoelectric Performance of n type Mg2Si1-xSnx solid solutions. 
[70] X. Shi, J. Yang, J. R. Salvador, M. Chi, J. Y. Cho, H. Wang, S. Bai, J. Yang, W. 
Zhang, L. Chen, J. Am. Chem. Soc., vol. 133, no. 20, pp. 7837–7846, 2011, Multiple-
Filled Skutterudites: High Thermoelectric Figure of Merit through Separately 
Optimizing Electrical and Thermal Transports. 
[71] X. Y. Shi, F. Q. Huang, M. L. Liu, L. D. Chen, Appl. Phys. Lett., vol. 94, no. 12, p. 
122103, 2009, Thermoelectric properties of tetrahedrally bonded wide-gap stannite 
compounds Cu2ZnSn1−xInxSe4. 
[72] J. Sui, J. Li, J. He, Y.-L. Pei, D. Berardan, H. Wu, N. Dragoe, W. Cai, L.-D. Zhao, 
Energy Environ. Sci., vol. 6, no. 10, p. 2916, 2013, Texturation boosts the 
thermoelectric performance of BiCuSeO oxyselenides. 
[73] B. Gahtori, S. Bathula, K. Tyagi, M. Jayasimhadri, A. K. Srivastava, S. Singh, R. 
C. Budhani, A. Dhar, Nano Energy, vol. 13, pp. 36–46, 2015, Giant enhancement in 
thermoelectric performance of copper selenide by incorporation of different 
nanoscale dimensional defect features. 
[74] C. Wang, S. Lin, H. Chen, Y. Zhao, L. Zhao, H. Wang, D. Huo, X. Chen, Energy 
Convers. Manag., vol. 94, pp. 331–336, 2015, Thermoelectric performance of 
Si80Ge20−xSbx based multiphase alloys with inhomogeneous dopant distribution. 
[75] G. Joshi, R. He, M. Engber, G. Samsonidze, T. Pantha, E. Dahal, K. Dahal, J. 
Yang, Y. Lan, B. Kozinsky, Z. Ren, Energy Environ. Sci., vol. 7, no. 12, pp. 4070–
4076, 2014, NbFeSb-based p-type half-Heuslers for power generation applications. 
[76] J. He, T. M. Tritt, Science, vol. 357, no. 6358, p. eaak9997, 2017, Advances in 
thermoelectric materials research: Looking back and moving forward. 
[77] K. Fujita, T. Mochida, K. Nakamura, Jpn. J. Appl. Phys, vol. 40, no. 7, pp. 4644–
4647, 2001, High-Temperature Thermoelectric Properties of NaxCoO2-δ Single 
Crystals. 
[78] S. D. Obertelli, J. R. Cooper, J. L. Tallon, Phys. Rev. B, vol. 46, no. 22, pp. 14928–
14931, 1992, Systematics in the thermoelectric power of high- Tc oxides. 
[79] A. Maignan, D. Flahaut, S. Hébert, Eur. Phys. J. B, vol. 39, no. 2, pp. 145–148, 
2004, Sign change of the thermoelectric power in LaCoO3. 
[80] J. L. Cohn, C. Chiorescu, J. J. Neumeier, Phys. Rev. B, vol. 72, no. 2, p. 024422, 
2005, Polaron transport in the paramagnetic phase of electron-doped manganites. 
[81] Y. Wang, Y. Sui, H. Fan, X. Wang, Y. Su, W. Su, X. Liu, Chem. Mater., vol. 21, no. 19, 
pp. 4653–4660, 2009, High Temperature Thermoelectric Response of Electron-
Doped CaMnO3. 
[82] H. Muta, K. Kurosaki, S. Yamanaka, J. Alloys Compd., vol. 350, no. 1–2, pp. 292–
295, 2003, Thermoelectric properties of rare earth doped SrTiO3. 




[83] D. Bérardan, E. Guilmeau, A. Maignan, B. Raveau, 2008, Promising ZT values in 
Ge-doped In2O3 n-type thermoelectric oxide. 
[84] M. A. Madre, F. M. Costa, N. M. Ferreira, A. Sotelo, M. A. Torres, G. 
Constantinescu, S. Rasekh, J. C. Diez, J. Eur. Ceram. Soc., vol. 33, no. 10, pp. 1747–
1754, 2013, Preparation of high-performance Ca3Co4O9 thermoelectric ceramics 
produced by a new two-step method. 
[85] G. D. Tang, Z. H. Wang, X. N. Xu, L. Qiu, Y. W. Du, J. Appl. Phys., vol. 107, no. 5, p. 
053715, 2010, Evidence of spin-density-wave transition and enhanced 
thermoelectric properties in Ca3−xCexCo4O9+δ. 
[86] J. Nan, J. Wu, Y. Deng, C.-W. Nan, Solid State Commun., vol. 124, no. 7, pp. 243–
246, 2002, Thermoelectric properties of La-doped Ca–Co–O misfit cobaltites. 
[87] G. Constantinescu, S. Rasekh, M. A. Torres, M. A. Madre, A. Sotelo, J. C. Diez, J. 
Mater. Sci. Mater. Electron., vol. 26, no. 6, pp. 3466–3473, 2015, Improvement of 
thermoelectric properties in Ca3Co4O9 ceramics by Ba doping. 
[88] M. Ohtaki, T. Tsubota, K. Eguchi, H. Arai, J. Appl. Phys., vol. 79, no. 3, pp. 1816–
1818, 1996, High‐temperature thermoelectric properties of (Zn1− x Alx )O. 
[89] G. Cerretti, M. Schrade, X. Song, B. Balke, H. Lu, T. Weidner, I. Lieberwirth, M. 
Panthöfer, T. Norby, W. Tremel, J. Mater. Chem. A, vol. 5, no. 20, pp. 9768–9774, 
2017, Thermal stability and enhanced thermoelectric properties of the tetragonal 
tungsten bronzes Nb8−xW9+x O47 (0 ≤x ≤ 5). 
[90] J. Wisniak, Educ. Química, vol. 20, no. 4, pp. 447–455, 2009, Charles Friedel. 
[91] M. A. Marquardt, N. A. Ashmore, D. P. Cann, Thin Solid Films, vol. 496, no. 1, pp. 
146–156, 2006, Crystal chemistry and electrical properties of the delafossite 
structure. 
[92] R. D. Shannon, D. B. Rogers, C. T. Prewitt, Inorg. Chem., vol. 10, no. 4, pp. 713–
718, 1971, Chemistry of noble metal oxides. I. Syntheses and properties of ABO2 
delafossite compounds. 
[93] C. T. Prewitt, R. D. Shannon, D. B. Rogers, Inorg. Chem., vol. 10, no. 4, pp. 719–
723, 1971, Chemistry of noble metal oxides: II. Crystal Structures of PtCoO2, PdCoO2, 
CuFeO2 and AgFeO2. 
[94] R. E. Walstedt, R. J. Cava, R. F. Bell, J. J. Krajewski, W. F. Peck, Phys. Rev. B, vol. 
49, no. 17, pp. 12369–12372, 1994, Cu-63 Nmr-Study of Conducting Delafossites. 
[95] L. F. Mattheiss, Phys. Rev. B, vol. 48, no. 24, pp. 18300–18303, 1993, Electronic-
Properties of the Ordered Delafossite-Type Superoxides YCuO2+ δ. 
[96] F. A. Benko, F. P. Koffyberg, Mater. Res. Bull., vol. 21, no. 6, pp. 753–757, 1986, 
Preparation and opto-electronic properties of semiconducting CuCrO2. 
[97] T. F. T. Cerqueira, S. Lin, M. Amsler, S. Goedecker, S. Botti, M. a. L. Marques, 




Chem. Mater., vol. 27, no. 13, pp. 4562–4573, 2015, Identification of Novel Cu, Ag, 
and Au Ternary Oxides from Global Structural Prediction. 
[98] H. Kawazoe, M. Yasukawa, H. Hyodo, M. Kurita, H. Yanagi, H. Hosono, Nature, 
vol. 389, pp. 939–942, 1997, p-type electrical conduction in transparent thin films 
of CuAlO2. 
[99] R. Nagarajan, N. Duan, M. K. Jayaraj, J. Li, K. A. Vanaja, A. Yokochi, A. 
Draeseke, J. Tate, A. W. Sleight, Int. J. Inorg. Mater., vol. 3, no. 3, pp. 265–270, 
2001, p-Type conductivity in the delafossite structure. 
[100] H. Yanagi, T. Hase, S. Ibuki, K. Ueda, H. Hosono, Appl. Phys. Lett., vol. 78, no. 11, 
pp. 1583–1585, 2001, Bipolarity in electrical conduction of transparent oxide 
semiconductor CuInO2 with delafossite structure. 
[101] A. N. Banerjee, K. K. Chattopadhyay, Prog. Cryst. Growth Charact. Mater., vol. 50, 
no. 1–3, pp. 52–105, 2005, Recent developments in the emerging field of crystalline 
p-type transparent conducting oxide thin films. 
[102] A. Stadler, Materials , vol. 5, no. 4, pp. 661–683, 2012, Transparent Conducting 
Oxides-An Up-To-Date Overview. 
[103] A. Barnabé, Y. Thimont, M. Lalanne, L. Presmanes, P. Tailhades, J. Mater. Chem. 
C, vol. 3, no. 23, pp. 6012–6024, 2015, p-Type conducting transparent 
characteristics of delafossite Mg-doped CuCrO2 thin films prepared by RF-sputtering. 
[104] M. K. Jayaraj, A. D. Draeseke, J. Tate, A. W. Sleight, Thin Solid Films, vol. 397, no. 
1–2, pp. 244–248, 2001, p-Type transparent thin films of CuY1−xCaxO2. 
[105] H. Sun, M. A. P. Yazdi, S.-C. Chen, C.-K. Wen, F. Sanchette, A. Billard, J. Mater. 
Sci., vol. 52, no. 19, pp. 11537–11546, 2017, Ag composition gradient 
CuCr0.93Mg0.07O2/Ag/CuCr0.93Mg0.07O2 coatings with improved p-type optoelectronic 
performances. 
[106] A. Renaud, L. Cario, P. Deniard, E. Gautron, X. Rocquefelte, Y. Pellegrin, E. 
Blart, F. Odobel, S. Jobic, J. Phys. Chem. C, vol. 118, no. 1, pp. 54–59, 2014, Impact 
of Mg Doping on Performances of CuGaO2 Based p-Type Dye-Sensitized Solar Cells. 
[107] T. Suriwong, T. Thongtem, S. Thongtem, Curr. Appl. Phys., vol. 14, no. 9, pp. 
1257–1262, 2014, Thermoelectric and optical properties of CuAlO2 synthesized by 
direct microwave heating. 
[108] K. Hayashi, T. Nozaki, T. Kajitani, Jpn. J. Appl. Phys., vol. 46, no. 8A, pp. 5226–
5229, 2007, Structure and High Temperature Thermoelectric Properties of 
Delafossite-Type Oxide CuFe1- x Nix O2 (0 ≤ x ≤0.05). 
[109] K. Park, K. Y. Ko, H.-C. Kwon, S. Nahm, J. Alloys Compd., vol. 437, no. 1–2, pp. 1–6, 
2007, Improvement in thermoelectric properties of CuAlO2 by adding Fe2O3. 
[110] K. Isawa, Y. Yaegashi, S. Ogota, M. Nagano, S. Sudo, K. Yamada, H. Yamauchi, 
Phys. Rev. B, vol. 57, no. 13, pp. 7950–7954, 1998, Thermoelectric power of 




delafossite-derived compounds, RCuO2 + δ ( R = Y, La, Pr, Nd, Sm, and Eu). 
[111] A. N. Banerjee, R. Maity, P. K. Ghosh, K. K. Chattopadhyay, Thin Solid Films, vol. 
474, no. 1–2, pp. 261–266, 2005, Thermoelectric properties and electrical 
characteristics of sputter-deposited p-CuAlO2 thin films. 
[112] K. Park, K. Y. Ko, W.-S. Seo, J. Eur. Ceram. Soc., vol. 25, no. 12, pp. 2219–2222, 
2005, Thermoelectric properties of CuAlO2. 
[113] E. Guilmeau, A. Maignan, C. Martin, J. Electron. Mater., vol. 38, no. 7, pp. 1104–
1107, 2009, Thermoelectric Oxides: Effect of Doping in Delafossites and Zinc Oxide. 
[114] T. Nozaki, K. Hayashi, T. Kajitani, J. Electron. Mater., vol. 38, no. 7, pp. 1282–
1286, 2009, Electronic Structure and Thermoelectric Properties of the Delafossite-
Type Oxides CuFe1–x NixO2. 
[115] C. Ruttanapun, J. Solid State Chem., vol. 215, pp. 43–49, 2014, Effects of Pd 
substitution on the thermoelectric and electronic properties of delafossite 
Cu1−xPdxFeO2 (x=0.01, 0.03 and 0.05). 
[116] R. D. Shannon, D. B. Rogers, C. T. Prewitt, J. L. Gillson, Inorg. Chem., vol. 10, no. 
4, pp. 723–727, 1971, Chemistry of noble metal oxides. III. Electrical transport 
properties and crystal chemistry of ABO2 compounds with the delafossite structure. 
[117] A. P. Amrute, Z. Łodziana, C. Mondelli, F. Krumeich, J. Pérez-Ramírez, Chem. 
Mater., vol. 25, no. 21, pp. 4423–4435, 2013, Solid-State Chemistry of Cuprous 
Delafossites: Synthesis and Stability Aspects. 
[118] D. Y. Shahriari, A. Barnabè, T. O. Mason, K. R. Poeppelmeier, Inorg. Chem., vol. 
40, no. 23, pp. 5734–5735, 2001, A High-Yield Hydrothermal Preparation of CuAlO2. 
[119] A. M. Sukeshini, H. Kobayashi, M. Tabuchi, H. Kageyama, Solid State Ionics, vol. 
128, no. 1, pp. 33–41, 2000, Physicochemical characterization of CuFeO2 and 
lithium intercalation. 
[120] J. P. Doumerc, A. Ammar, A. Wichainchai, M. Pouchard, P. Hagenmuller, J. 
Phys. Chem. Solids, vol. 48, no. 1, pp. 37–43, 1987, Sur quelques nouveaux composés 
de structure de type delafossite. 
[121] W. C. Sheets, E. Mugnier, A. Barnabé, T. J. Marks, K. R. Poeppelmeier, Chem. 
Mater., vol. 18, no. 1, pp. 7–20, 2006, Hydrothermal Synthesis of Delafossite-Type 
Oxides. 
[122] K. Ueda, T. Hase, H. Yanagi, H. Kawazoe, H. Hosono, H. Ohta, M. Orita, M. 
Hirano, J. Appl. Phys., vol. 89, no. 3, p. 1790, 2001, Epitaxial growth of transparent 
p-type conducting CuGaO2 thin films on sapphire (001) substrates by pulsed laser 
deposition. 
[123] F. A. A. Benko, F. P. P. Koffyberg, J. Phys. Chem. Solids, vol. 48, no. 5, pp. 431–434, 
1987, Opto-electronic properties of p- and n-type delafossite, CuFeO2. 




[124] M. Beekman, J. Salvador, X. Shi, G. S. Nolas, J. Yang, J. Alloys Compd., vol. 489, no. 
2, pp. 336–338, 2010, Characterization of delafossite-type CuCoO2 prepared by ion 
exchange. 
[125] T. N. M. Ngo, T. T. M. Palstra, G. R. Blake, RSC Adv., vol. 6, no. 94, pp. 91171–
91178, 2016, Crystallite size dependence of thermoelectric performance of CuCrO2. 
[126] R. Nagarajan, A. D. Draeseke, A. W. Sleight, J. Tate, J. Appl. Phys., vol. 89, no. 12, 
pp. 8022–8025, 2001, p -type conductivity in CuCr1−xMgxO2 films and powders. 
[127] C. Ruttanapun, S. Maensiri, J. Phys. D. Appl. Phys., vol. 48, no. 49, p. 495103, 2015, 
Effects of spin entropy and lattice strain from mixed-trivalent Fe3+/Cr3+ on the 
electronic, thermoelectric and optical properties of delafossite CuFe1-xCrxO2. 
[128] F. A. Benko, F. P. Koffyberg, Phys. status solidi, vol. 94, no. 1, pp. 231–234, 1986, 
The Optical Interband Transitions of the Semiconductor CuGaO2. 
[129] F. A. Benko, F. P. Koffyberg, Can. J. Phys., vol. 63, no. 10, pp. 1306–1308, 1985, 
The optical bandgap and band-edge positions of semiconducting p -type CuYO2. 
[130] S. Yanagiya, N. Van Nong, J. Xu, N. Pryds, Materials (Basel)., vol. 3, no. 1, pp. 318–
328, 2010, The Effect of (Ag, Ni, Zn)-Addition on the Thermoelectric Properties of 
Copper Aluminate. 
[131] J. Tate, M. K. Jayaraj, A. D. Draeseke, T. Ulbrich, A. W. Sleight, K. A. Vanaja, R. 
Nagarajan, J. F. Wager, R. L. Hoffman, Thin Solid Films, vol. 411, no. 1, pp. 119–
124, 2002, p-Type oxides for use in transparent diodes. 
[132] A. C. Rastogi, S. H. Lim, S. B. Desu, J. Appl. Phys., vol. 104, no. 2, p. 023712, 2008, 
Structure and optoelectronic properties of spray deposited Mg doped p-CuCrO2 
semiconductor oxide thin films. 
[133] D. G. Cahill, H. E. Fischer, T. Klitsner, E. T. Swartz, R. O. Pohl, J. Vac. Sci. Technol. 
A Vacuum, Surfaces, Film., vol. 7, no. 3, pp. 1259–1266, 1989, Thermal conductivity 
of thin films: Measurements and understanding. 
[134] J. Loureiro, J. R. Santos, A. Nogueira, F. Wyczisk, L. Divay, S. Reparaz, F. 
Alzina, C. M. Sotomayor Torres, J. Cuffe, F. Montemor, R. Martins, I. Ferreira, J. 
Mater. Chem. A, vol. 2, no. 18, pp. 6456–6462, 2014, Nanostructured p-type Cr/V2O5 
















































Au cours de ces travaux de thèse, plusieurs techniques expérimentales ont été 
utilisées afin d’élaborer les oxydes et étudier leurs structures, leurs microstructures, leurs 
propriétés optiques, électriques, thermiques et thermoélectriques. Pour cela, les 
équipements disponibles au sein du laboratoire CIRIMAT et au Centre de 
Microcaratérisation Raimond Castaing ont été utilisés. De plus, un dispositif de mesure 
Seebeck a également été développé durant cette thèse.   
Dans ce second chapitre du manuscrit, toutes les techniques d’élaboration et de 
caractérisation utilisées seront détaillées.  
I. Elaboration des couches minces  
Les couches minces d’oxydes à structure delafossite CuCrO2:Mg, CuFeO2:Mg et 
CuCr0.835Fe0.165O2:Mg ont été déposées sur des substrats de silice amorphe préalablement 
nettoyés dans une solution tensioactive alcaline, puis rincés plusieurs fois à l’eau 
désionisée dans un bac à ultrasons et enfin séchés à l’azote. 
La méthode de dépôt utilisée est la pulvérisation cathodique radiofréquence magnétron. 
Les couches minces déposées ont ensuite été traitées thermiquement sous vide primaire 
pour obtenir la phase delafossite.  
I.1. Pulvérisation cathodique magnétron 
Son principe de fonctionnement, l’aspect microstructural des dépôts et le dispositif 
expérimental utilisé seront décrits ci-dessous.   
I.1.a. Principe 
La pulvérisation cathodique est l’un des nombreux procédés classés dans la famille des 
dépôts sous vide dits PVD (Physical Vapor Deposition) c’est-à-dire dépôt physique en 
phase vapeur. Elle correspond au processus d’éjection des atomes provenant des 
premières couches atomiques d’un matériau appelé cible soumis à un bombardement par 




des ions lourds. Les particules éjectées viennent se condenser sur le substrat et font 
croitre ainsi la couche mince.  
 
Figure 2-1 : Mécanisme de pulvérisation de la cible. 
Les particules incidentes sont issues de l’ionisation d’un gaz inerte généralement l’argon, 
produite à partir d’une décharge électrique qui forme un plasma constitué d’ions, de 
radicaux libres et d’électrons. Les particules chargées positivement du plasma sont 
attirées par la cible qui est polarisée négativement et joue le rôle de cathode. Ainsi, la 
collision de ces particules provoque l’éjection des atomes de la cible comme le montre la 
Figure 2-1. Le mécanisme de pulvérisation est un processus purement mécanique. En 
effet, il s’agit du transfert de quantité de mouvement des ions incidents aux atomes de la 
cible1 suivant la relation : 
 
Avec T l’énergie transmise, m1 et m2 les masses des particules en collision, Ɵ angle 
d’incidence et Ec énergie cinétique de la particule en collision.  
Présence de magnétron : 
 Le champ magnétique du magnétron permet de donner une trajectoire hélicoïdale aux 







 × 𝐸𝑐 
(2-1) 




le nombre de collisions afin d’accroitre le rendement de la pulvérisation (Figure 2-2). Les 
atomes qui ont acquis une quantité de mouvement suffisamment élevée traversent le 
plasma et se condensent sur le substrat. L’épaisseur du dépôt variant linéairement en 
première approximation avec le temps du dépôt dans une configuration identique 
(pression, puissance, distance cible-substrat), il est possible d’avoir des épaisseurs 
nanométriques de la couche.  
 
Figure 2-2 : Schéma descriptif de la pulvérisation cathodique magnétron. 
Pulvérisation cathodique radiofréquence :  
La pulvérisation cathodique en tension continue s’applique essentiellement aux 
matériaux conducteurs. Les matériaux isolants ne peuvent être élaborés par ce procédé. 
En effet, l’accumulation des charges positives apportées par les ions à la surface de la cible 
ne peut être neutralisée et interdit toute pulvérisation. Les oxydes, qui sont généralement 
semi-conducteurs voire isolants sont donc pulvérisés en mode radiofréquence (RF).  
L’application d’une tension alternative (d’une fréquence radio fixée par convention à 
13,56 MHz) permet la neutralisation des charges accumulées au cours de chaque cycle à 
la surface d’un matériau isolant. Alors qu’à cette fréquence les ions sont pratiquement 
insensibles au champ RF, les électrons oscillent dans ce champ. Ainsi, le nombre 
d’électrons arrivant sur la cible pendant une alternance positive est supérieur au nombre 
d’ions qui arrivent pendant une alternance négative. Il y a donc apparition d’une charge 
statique négative sur la cible créant un potentiel continu négatif appelé potentiel d’auto-




polarisation. Ce champ continu permet d’accélérer les ions formés dans le plasma qui 
acquièrent une énergie suffisante pour pulvériser le matériau cible.  
I.1.b. Morphologie des dépôts 
Ce procédé permet de contrôler la morphologie des dépôts en ajustant les paramètres 
d’élaboration. La croissance d’une couche mince par pulvérisation cathodique se déroule 
suivant trois étapes.  
Tout d’abord, les atomes incidents transfèrent l’énergie cinétique au substrat et par 
conséquent ils sont adsorbés à la surface du substrat. Le déplacement des atomes de la 
cible vers le substrat est influencé par la pression du gaz de décharge. Ces atomes 
faiblement liés au substrat diffusent à la surface jusqu’à qu’ils soient désorbés par 
évaporation, éjectés par rétro-pulvérisation ou bien piégés par d’autres espèces 
adsorbées créant ainsi des amas.  
Le processus de nucléation se met ensuite en place à partir de ces amas qui se développent 
généralement dans les trois dimensions de l’espace et entrent en contact les uns avec les 
autres.  L’adsorption des atomes sur le substrat ou sur la couche et la diffusion dans la 
couche jusqu’à la position d’équilibre sont dictés par l’énergie des atomes incidents et la 
température du substrat.  
Une fois la couche continue formée, celle-ci évolue jusqu’à sa microstructure finale telle 
que décrite par le modèle de Thornton. Le mode de croissance résulte alors d’une 
compétition entre les énergies disponibles pour la mobilité des espèces à la surface du 
substrat et pour leur migration volumique, ainsi que les effets d’ombrage. Le diagramme 
de Thornton 2 de la Figure 2-3 montre l’influence de la pression d’argon et de la 
température de la couche en croissance.  





Figure 2-3 : Diagramme de Thornton 2 pour la pulvérisation cathodique radiofréquence. 
 La microstructure de la couche déposée évolue en fonction de ces deux paramètres et 
adopte des morphologies suivantes : 
 Zone 1 : morphologie colonnaire et poreuse  
 Zone T : morphologie dense à grains fins  
 Zone 2 : morphologie dense à grains colonnaires  
 Zone 3 : morphologie dense à grains équiaxes grossiers 
I.1.c. Description du dispositif expérimental  
Le bâti de pulvérisation utilisé au cours de la thèse est un appareil ALCATEL CIT du type 
A450 (Figure 2-4) à configuration diode équipé de : 
  Un générateur radiofréquence d’une puissance maximale de 600 W permettant la 
polarisation de la cathode en mode pulvérisation et d’un générateur 300 W 
permettant la pulvérisation polarisée du substrat, 
 Un système de pompage (une pompe primaire à palettes et une pompe secondaire 
turbomoléculaire) permettant d’atteindre un vide résiduel de l’ordre de 10-6 Pa, 
 Un porte-cible refroidi pouvant recevoir deux cibles d’un diamètre maximal de 100 
mm, 




 Deux aimants amovibles pouvant être placés derrière les cibles lors des phases de 
dépôt en configuration magnétron, 
 Un sas d’isolement permettant de charger et de décharger les substrats sans 
remettre la chambre à la pression atmosphérique. 
 
Figure 2-4 : Appareil de pulvérisation cathodique magnétron ALCATEL CIT de type A450. 
I.1.d. Elaboration de la cible 
Les cibles nécessaires pour le dépôt des oxydes delafossites ont été élaborées pendant les 
travaux de thèse de Maeva Lalanne 3, par synthèse en phase solide au sein du laboratoire 
à partir des oxydes simples commerciaux Cu2O (ACROS, 97 %), Fe2O3 (ALDRICH, 99 %) 
Cr2O3 (ACROS, 99+%) et MgO (ALDRICH, 99 %). Le protocole d’élaboration utilisé est le 
suivant : 
 Synthèse en phase solide de la poudre de delafossite à 900°C pendant 10 heures 
sous flux d’azote, 
 Ajout d’un liant organique (Rhodoviol© ou Duramax©) à la poudre de delafossite, 
 Mise en forme de la céramique dans une matrice de 10 cm de diamètre à l’aide 
d’une presse hydraulique sous une charge uniaxiale de 55 tonnes (68 MPa), 
 Déliantage de la cible,  
 Frittage de la cible. 
 




La composition chimique du film élaboré dépend également de celle de la cible. Chaque 
atome possède en effet un rendement de pulvérisation différent comme le montre la 
Figure 2-5. Celui-ci est défini comme étant le nombre d’atomes pulvérisés par atome 
d’argon incident et dépend de l’énergie des particules incidentes, de leur angle d’incidence 
ainsi que de la force des liaisons chimiques des atomes de surface. 
 
Figure 2-5 : Rendement de pulvérisation suivant la nature de la cible (pour des ions Ar+ 
d’énergie comprise entre 0 et 600 eV)4. 
Un mécanisme simple en pulvérisation, permet en théorie, d’élaborer des couches minces 
ayant la même composition que le matériau cible. En effet, pendant les premiers instants 
de la pulvérisation, la composition de la surface de la cible sera déficiente de l’élément 
dont le rendement est le plus élevé. Elle s’enrichit donc, indirectement, en élément, de 
plus faible rendement. Puisque sa concentration augmente, la probabilité de pulvérisation 
de cet élément augmente. Un équilibre va donc s’installer à la surface de la cible. 
I.2. Traitement thermique 
A la sortie du bâti de pulvérisation, les couches minces déposées à partir de cibles 
d’oxydes delafossite sont nanocristallines. Pour former la phase delafossite, les couches 
minces ont été traitées thermiquement.  Le traitement thermique permet la densification 
par cristallisation du matériau. Le four utilisé à cet effet est de type tubulaire comportant 




un automate de marque West 2050 pour régler la température en fonction des séquences 
programmées (Figure 2-6a). L’échantillon est introduit dans une chambre en quartz 
étanche permettant de traiter sous vide ou sous atmosphère contrôlé. Le programme de 
recuit représenté ci-dessous (Figure 2-6b) a été modifié pour chaque température de 
recuit étudiée. Pour éviter que la température dépasse la consigne par l’inertie thermique, 
la vitesse de montée en température a été ralentie avant d’atteindre la température du 
palier (Trecuit).  
 
Figure 2-6 : a) Four tubulaire ADAMEL-LHOMAGY FN50. b) Programme de recuit. 
II. Techniques de caractérisation 
Les techniques de caractérisation utilisées pour étudier les matériaux élaborés sont 
décrites ci-dessous.  
II.1. Spectroscopie à décharge luminescente 
La spectrométrie à décharge luminescente (SDL) ou Glow Discharge Optical Emission 
Spectrometry (GD-OES) est une technique d'analyse spectrochimique utilisant une 
décharge luminescente couplée à un spectromètre optique 5. Le principe de 
fonctionnement simplifié est montré sur la Figure 2-7. Ces analyses ont été effectuées au 
Centre de Microcaratérisation Raimond Castaing. Cette technique utilise une décharge 
luminescente à basse pression qui permet de pulvériser une zone représentative de 
l’échantillon à analyser. Le matériau pulvérisé est ensuite excité par collision avec les 
espèces énergétiques présentes dans le plasma de décharge. Le rayonnement émis par les 
atomes excités est analysé en temps réel par des spectromètres optiques qui donnent 




donc une information temporelle correspondant à des profondeurs d’attaques 
successives. 
 
Figure 2-7 : Principe de fonctionnement simplifié de la GD-OES. 
II.2. Dosage par microsonde de Castaing 
La quantification des éléments chimiques a été réalisée sur les couches minces à l’aide de 
la microsonde électronique CAMECA SXFIVE FE du centre de microcaractérisation 
Raimond Castaing. Son principe de fonctionnement consiste à bombarder un échantillon 
avec des électrons, et à analyser le spectre de rayons X caractéristique émis par 
l'échantillon sous cette sollicitation. En effet, certains électrons cèdent une partie de leur 
énergie cinétique à l'atome, provoquant l'éjection d'un électron de l'atome ; l'atome est 
dit « excité ». Si l'électron éjecté est proche du cœur, un électron périphérique va aller à la 
place de l’électron éjecté (l'atome se désexcite), et ce faisant, il va émettre un photon dont 
l’énergie correspond à l’écart entre les niveaux d’énergie de l’électron. Du fait de l'énergie 
de transition, ce photon va appartenir au domaine des rayons X. 
La microsonde SXFIVE Fe est équipée d’un spectromètre dispersif en longueur d’onde 
(WDS : Wavelenght Dispersive Spectrometer) automatisé par le système SAM’X qui 
analyse les photons X émis par l’échantillon.  En effet, ce spectromètre est doté de cristaux 
analyseurs qui vont diffracter les photons X de l’échantillon sous l’impact du faisceau 
électronique. Les photons sont diffractés vers le compteur proportionnel à gaz Ar-CH4 qui 
transmet les informations via une chaîne de comptage pour le traitement quantitatif des 




données. La microsonde de Castaing est équipée de trois spectromètres WDS avec pour 
chacun une tourelle rotative à plusieurs réseaux interchangeables (2 ou 4). Le choix 
d’utilisation d’un cristal dépend de l’élément à doser : pour le cuivre, le fer et le chrome, 
on utilise un spectromètre équipé d’un cristal de fluorure de lithium. Des résultats 
quantitatifs sont obtenus en comparant le matériau à analyser avec des témoins dont la 
composition a été déterminée par d’autres techniques analytiques. Ces analyses sont 
ponctuelles et non destructives. Elles sont effectuées dans un volume de quelques microns 
cube, avec des limites de détection d’environ 100 ppm (0,01%). 
II.3. Détermination des épaisseurs des couches minces par 
profilomètrie 
Les épaisseurs des couches minces ont été déterminées à l’aide d’un profilomètre 
DEKTAK 3030 ST (VEECO) dont le principe repose sur la mesure du relief grâce au 
déplacement d’un stylet à pointe diamant à la surface de l’échantillon. 
 
 
Figure 2-8 : a) Echantillons pour la détermination de la vitesse de dépôt. b) Couche mince 
sur silice amorphe (à gauche) et couche étalon sur verre (à droite). 
Afin de connaitre le temps de dépôt pour une épaisseur donnée, la vitesse de dépôt a été 
déterminée sur un  échantillon où des marches ont été obtenues par dissolution dans 
l’acétone de plusieurs traits de feutres apposés sous forme de quadrillage avant dépôt 
(Figure 2-8a). Un étalon est également placé près du substrat pendant le dépôt sur lequel 
deux marches sont obtenues de la même façon (Figure 2-8b). Cet étalon permet de vérifier 
qu’il n’y a pas de dérive de la vitesse de dépôt au cours du temps.  
a) b) 




II.4. Caractérisations structurales et microstructurales 
II.4.a. Analyse cristallographique par Diffraction des Rayons X (DRX) 
L’identification de phase sur les couches minces d’oxydes recuites a été effectuée par un 
diffractomètre SIEMENS D5000 utilisé en incidence rasante à température ambiante 
(Figure 2-9). Le détecteur utilisé est un détecteur ponctuel à semi-conducteur (BRUKER 
Sol-X) refroidi par effet Peltier. La grande résolution en énergie de ce détecteur (ΔE < 0,3 
keV) permet d’éliminer les pics de diffraction non désirées (comme la Kα2) ultérieurement 
lors du traitement information en utilisant le logiciel « Eva ». L’angle faisceau-échantillon 
reste constant et sa valeur est fixée à α = 1°. La longueur d’onde de la radiation est celle 
de la raie Kα du cuivre (λ (CuKα1) = 1,54 Å).  
 
Figure 2-9 : Configuration du montage de diffraction des rayons X en incidence rasante. 
II.4.b. Spectroscopie RAMAN 
La spectroscopie Raman est une technique complémentaire à l'infrarouge. L’analyse se 
fait par excitation du matériau par une puissante source lumineuse monochromatique de 
type LASER. La diffusion Raman de la lumière par les phonons est une diffusion 
inélastique, causée par les fluctuations de la polarisabilité électronique du cristal, dues 
aux vibrations du réseau 6. La lumière diffusée par le cristal contient des photons dit 
Rayleigh, majoritaires, dont l’énergie hν (ν = 1/λ) est égale à celle de l’excitation hνdiff = 
hν0, mais également des photons Raman, beaucoup moins nombreux, dont l’énergie est 
modifiée par des transitions vibrationnelles : hν0 - hνvib (photons Raman Stokes) et hν0 + 
hνvib (photons Raman anti-Stokes) comme le montre la Figure 2-10. Etant de plus forte 




probabilité, donc plus intense, la composante Raman Stokes est utilisée par défaut. Par la 
nature du phénomène de diffusion de la lumière, la diffusion Raman est observable avec 
les longueurs d’onde d’excitation allant de l’UV au proche IR, en passant par le visible. 
L’appareil de spectroscopie Raman utilisé dans ces travaux est le microscope confocal 
RAMAN Horiba Jobin Yvon Labram HR 800. Il est constitué d’un spectromètre Raman et 
d’un microscope optique standard, ce qui permet une visualisation à grande échelle d'un 
échantillon et une analyse Raman avec une tache laser microscopique. Le laser utilisé 
émet à une longueur d’onde de 532 nm. Un étalonnage sur un échantillon de Si est fait 
systématiquement avant toute mesure. 
 
Figure 2-10 : Schéma décrivant les diffusions Raman-stokes, Reyleigh et Raman-antiStokes. 
II.4.c. Microscopie à force atomique (AFM) 
La microscopie à force atomique (ou AFM pour Atomic Force Microscopy en anglais) 
utilisée pour cartographier la microstructure de surface de la couche mince a été réalisée 
sur un dispositif D3000 commercialisé par VEECO. Celui-ci comprend un système à visée 
optique et un système informatique d’acquisition et de traitement d’images. Il s’agit d’une 
technique de microscopie à sonde locale qui permet d'observer le relief d’une surface. 
L’avantage de cette technique est de pouvoir observer directement, sans préparation 
préalable de l’échantillon, sa topographie de surface avec une importante résolution 
(quelques angströms dans les meilleures conditions), ainsi qu’une valeur de sa rugosité 
et des informations sur la microstructure.  




Pour cela, une pointe très fine de Si3N4 supportée par un microlevier balaye l'échantillon. 
Une céramique piézo-électrique impose à la pointe un mouvement de balayage dans le 
plan horizontal. La pointe très proche de la surface subit de la part de celle-ci une force 
attractive ou répulsive selon la distance pointe-surface mesurée par la déviation du levier. 
Le système optique est constitué d’une diode laser dont le faisceau est focalisé sur la 
pointe à l’extrémité d’un cantilever. La direction du faisceau réfléchi est ensuite analysée 
par un système de quatre photodiodes couplées de manière différentielle (Figure 2-11). 
 
Figure 2-11 : Schéma descriptif d’un AFM. 
Au-delà de l’imagerie, cette technique de caractérisation permet également de déterminer 
la taille moyenne des grains par traitement d’image (logiciel utilisé « Gwyddion » 7) en 
segmentant les grains avec la fonction « marquage par immersion » et l’évaluation de la 
rugosité de surface Ra. La rugosité de surface est définie comme étant la déviation 
moyenne arithmétique à partir de l’axe des abscisses, ramenée à la longueur de mesure 
lm. Elle s’exprime selon l’équation suivante :  
 
Où x et z correspondent respectivement au déplacement sur l’axe des abscisses et la 












II.4.d. Microscopie électronique à balayage à effet de champ (MEB-
FEG) 
Son principe de fonctionnement est basé sur l’émission d’électrons produits par une 
cathode et la détection de signaux provenant de l’interaction de ces électrons avec 
l’échantillon. Ces électrons qui irradient la surface de l’échantillon pénètrent 
profondément dans le matériau (1 µm) et affectent un volume appelé "poire 
d’interaction". Dans ce volume d’interaction, les électrons du faisceau vont perdre leur 
énergie par collisions multiples avec les atomes du matériau générant ainsi des électrons 
secondaires, des électrons rétrodiffusés, des rayons X et des électrons Auger. En principe 
un microscope électronique à balayage possède 3 détecteurs : un d’électrons secondaires, 
un d’électrons rétrodiffusés et un de photons "X".  
Le MEB utilisé pour caractériser la microstructure des films d’oxydes par observation en 
coupe transverse est JEOL JSM 6700F, un microscope électronique à balayage à effet de 
champ (MEB-FEG). Il se différencie d’un MEB classique grâce à un canon à émission de 
champ aussi appelé source FEG (Field Emission Gun), un vide secondaire et une 
technologie digitale qui permet l’acquisition d’images de très haute résolution et de très 
grande qualité. Sa limite de résolution, ~ 2 nm à 5 kV, à des grossissements similaires est 
plus importantes que pour les MEB classiques.  
II.4.e. Microscopie électronique en transmission (MET) 
L’observation de la microstructure de couches minces a été également effectuée à l’aide 
d’un microscope électronique en transmission (MET) à émission de champ couplé à un 
spectromètre EDX et à un spectromètre en perte d’énergie (EELS) en mode haute 
résolution (MEHR) et en configuration balayage en transmission (Scanning Transmission 
Electron Microscopy ou STEM). La préparation de l’échantillon pour l’observation a été 
faite en utilisant la sonde ionique focalisée (Focused Ion Beam ou FIB) couplé au MEB 
modèle FEI HELIOS 600i. La découpe de l’échantillon a été réalisée en utilisant un faisceau 
d’ions gallium après un dépôt de platine pour protéger la surface.  Pour faciliter le 
déplacement de la tranche découpée, à la moitié de la découpe, l’échantillon est soudé 
avec du platine sur la grille de microscopie qui est en molybdène. Une fois placée sur la 
grille, un dépôt de carbone a été effectué pour rendre l’échantillon conducteur. 




L’épaisseur des échantillons observés doit être suffisamment faible pour qu’ils soient 
transparents aux électrons. En configuration STEM, le microscope permet, grâce à des 
bobines déflectrices de réaliser un balayage de la sonde sur l’échantillon. Un détecteur 
annulaire, des diaphragmes de sélection ainsi que les capteurs permettent de reconstruire 
l’image en champ clair ou en champ sombre point par point. 
II.5. Caractérisations des propriétés de transport 
II.5.a. Conductivité électrique en 4 pointes 
La méthode de 4 pointes permet de déterminer la résistivité des couches minces. Pour 
cela, un dispositif de mesure quatre pointes composé d’un générateur/mesureur 
KEITHLEY 237, d’une tête quatre pointes haute température QUAD PRO Resistivity 
System et d’un contrôleur de température SIGNATONE model S-1060R a été utilisés. Ce 
type de générateur/mesureur permet de mesurer au maximum des résistances de 1010 Ω.  
 
Figure 2-12 : Schéma du dispositif de mesure 4 pointes sur couche mince. 
La Figure 2-12 représente le schéma du dispositif de mesure. Les électrodes sont en 
carbure de tungstène. Les deux électrodes extérieures font circuler le courant électrique 
et les deux électrodes intérieures permettent de mesurer le potentiel électrique induit par 
la résistance de la couche. Cette méthode 4 pointes permet de réduire l’erreur due aux 
résistances de contact entre les électrodes et le matériau, erreur présente dans la méthode 
traditionnelle à deux pointes.  
Pour déterminer la conductivité électrique (σ) des couches minces, la formule suivante a 
été utilisée 8 : 
I+ I- V- V+ 





Avec  I, le courant électrique injecté (en A), U le potentiel électrique mesuré (V), 
e l’épaisseur de la couche mince (cm) et C le facteur de correction 8 qui fait intervenir la 
distance entre les pointes (s) et les dimensions de l’échantillon afin d’éliminer les effets 
de bords. Dans notre cas, la distance entre les pointes vaut 1,6 mm et la dimension des 
échantillons est de 25x25 mm². 
Il est possible d’obtenir la conductivité électrique en température. Pour cela, la couche 
mince est posée sur la plaque chauffante pilotée par le contrôleur de température. 
II.5.b. Coefficient Seebeck 
Le coefficient Seebeck est un paramètre de transport qui dépend des mécanismes 
spécifiques d’interaction entre les porteurs de charges, le réseau, les impuretés et les 
défauts 9. La mesure du coefficient Seebeck est simple en théorie. En effet, il s’agit du 
rapport entre la différence de potentiel électrique et la différence de température aux 
bornes d’un matériau mais en pratique plusieurs facteurs gênent la fiabilité de la mesure.  
L’un des principaux défis est la mesure de la température et du potentiel électrique au 
même point sur l’échantillon 10 à l’état stationnaire. D’ailleurs, dans la littérature, il existe 
plusieurs études faites uniquement sur la fiabilité du dispositif de mesure du coefficient 
Seebeck 9–13. La mesure du coefficient Seebeck sur couche mince et à haute température 
pose une autre difficulté : maintenir un bon contact thermique et électrique sans modifier 
la nature de l’échantillon 13. En tenant compte de ces difficultés le plus possible, un 
dispositif de mesure du coefficient Seebeck en température a été développé (Figure 2-13).  
𝜎 =
𝐼
𝑈 × 𝑒 × 𝐶
 (2-3) 





Figure 2-13 : a)  Schéma de montage du dispositif de mesure de coefficient de Seebeck. b) 
Photo du montage. 
Ce dispositif thermoélectrique comprend deux plaques chauffantes céramiques en nitrure 
d’aluminium (ULTRAMIC Watlow) capable de monter jusqu’à 400 °C et permettant ainsi 
d’avoir deux températures différentes afin d’appliquer un gradient thermique dans le plan 
de la couche mince. Le chauffage des plaques est commandé par un régulateur (Omicron).  
Pour mesurer la température aux bornes de la couche mince, une caméra thermique a été 
utilisée (Optris®PI 160). Ainsi, l’erreur sur le gradient thermique obtenu est très faible 
comparé à l’erreur sur la mesure d’une température absolue. En effet, les thermocouples 
favorisent le pompage thermique induisant un biais dans la lecture de la température. La 
mesure de température avec une caméra thermique nécessite de connaitre l’émissivité de 
la surface de l’échantillon. L’émissivité des oxydes étudiés n’étant pas connue, deux spots 
de carbone ont été créés en pulvérisant à travers un masque une solution colloïdale de 
carbone aux bornes de la couche mince. Les spots de carbone ainsi créés sont considérés 
comme un corps noir dont l’émissivité est de 1. Néanmoins, l'intensité du rayonnement 
infrarouge émis par chaque corps dépend de la température de la surface. Cependant, il 








De ce fait, plusieurs hypothèses ont été faites à cette étape : 
- Les spots de carbone sont homogènes et identiques. 
- L’épaisseur de carbone pulvérisée est telle que la différence de température entre 
la couche mince et le spot de carbone est négligeable. (Le carbone est un bon 
conducteur thermique). 
- La variation de l’émissivité des spots de carbone dans la gamme de température 
étudiée est négligeable. 
- Les spots de carbone émettent les photons infrarouges de la même façon suivant 
toutes les directions.  
Concernant la mesure de la différence de potentiel électrique, deux fils d’aluminium d’un 
diamètre de 25 µm sont soudés par ultrasons à la surface de l’échantillon, et à une 
plaquette de relais en cuivre (veroboard) à l’aide d’un « wire bonder » (HYBOND modèle 
626). Cette plaquette de relais est câblée à un nanovoltmètre PM2525 pour mesurer la 
différence de potentiel. La nature des contacts électriques est systématiquement vérifiée 
avant la mesure en traçant la courbe caractéristique I(V) (contact ohmique : Figure 2-14). 
Les spots de carbone et les contacts électriques sont alignés pour être sur la même 
isotherme.  
Les hypothèses faites pour la mesure du potentiel électrique sont : 
- L’absence d’une autre phase à l’interface entre le fil et la couche mince 
- La soudure au fil d’aluminium ne contamine pas la couche mince par diffusion. 
- La nature du contact électrique n’évolue pas en température. 





Figure 2-14 : Courbe caractéristique I(V) du contact électrique à la surface de l'oxyde 
delafossite CuCrO2:Mg. 
Lorsque les températures de consigne sont atteintes sur les plaques chauffantes, les 
valeurs de la différence de température (ΔT) et la différence de potentiel (ΔV) aux bornes 
du film sont enregistrées automatiquement à l’aide d’un programme LabVIEW sous 
format « .dat » après une période de stabilisation pour les deux points de mesure. Le 
coefficient Seebeck (S) est déterminé avec ces valeurs enregistrées (équation (2-4)). Le 
coefficient Seebeck de la référence (Sref) correspond au coefficient Seebeck du film 
d’aluminium.  L’aluminium est un matériau dont l’énergie de Fermi se trouve vers le 
milieu de bande d’énergie de ce fait son coefficient Seebeck est très faible et devient 
négligeable devant le coefficient Seebeck des oxydes tels que la delafossite.  
  
La fiabilité du montage Seebeck a été vérifiée avec un barreau de Ca3Co4O9 dopé 1% Ag 
qui présente un coefficient Seebeck élevé. Le coefficient Seebeck de ce barreau a été 
mesuré dans un autre laboratoire à l’aide d’un ZEM 3 et vaut 125 µV.K-1 à température 
ambiante. Ce même barreau a un coefficient Seebeck de 131 µV.K-1 à température 
ambiante  (Figure 2-15) avec le montage décrit ci-dessus.  












Figure 2-15 : Différence du potentielle en fonction de la différence de température aux 
bornes du barreau Ca3Co4O9 dopé 1%Ag. 
II.5.c. Conductivité thermique par la méthode 3ω 
La méthode 3ω est généralement utilisée pour mesurer la conductivité thermique des 
couches minces. Cette méthode introduite par Cahill en 1990 14 fait l’objet encore 
aujourd’hui de nombreuses études 15–21. Elle peut être utilisée également sur les gaz, 
liquides et solides (couches minces, multicouches et massifs). La mesure de conductivité 
thermique par la méthode 3ω sur les couches minces d’oxydes étudiées a été faite à 
l’Institut Charles Gerhardt Montpellier. 
Le principe de base de cette méthode consiste à utiliser un élément chauffant (source de 
chaleur infiniment long) pour à la fois engendrer la perturbation thermique et mesurer la 
température à la surface de l’échantillon. L’élément chauffant est une couche mince 
métallique déposée à l’aide des techniques de la microélectronique suivant un motif bien 
défini comme le montre la Figure 2-16. Un courant sinusoïdal (I) à la pulsation (ω) est 
injecté dans la couche métallique.  





La couche métallique devient alors la source de chaleur par effet Joule. La puissance 
dissipée (Q) a une pulsation deux fois plus élevée que le courant injecté et se compose 
d’une partie constante (notée dc) et d’une partie alternative (notée ac).  
 
Avec R la résistance électrique. 
La variation de la température en surface de l’échantillon aura donc une forme similaire 




Figure 2-16 : Schéma descriptif de l'échantillon avec l'élément chauffant en configuration 2 
fils et 4 fils. 
L’effet thermo-résistif relie la résistance électrique à la température de façon linéaire dans 
les métaux.  
 
Avec α le coefficient de température en résistance (CTR) en K-1 et R0 la résistance à la 
température T0. 





(1 + cos(2𝜔𝑡)) = 𝑄𝑑𝑐 + 𝑄𝑎𝑐 (2-6) 
𝑇(𝑡) = ∆𝑇𝑑𝑐 + ∆𝑇𝑎𝑐 cos( 2𝜔𝑡 +𝜑)   (2-7) 
𝑅 = 𝑅0(1 + 𝛼(𝑇 + 𝑇0)) (2-8) 




La résistance de l’élément chauffant va donc osciller à la même fréquence angulaire que 
la température autour d’une résistance « dc ». En mesurant la tension aux bornes de 
l’élément chauffant (en 2 fils ou en 4 fils), avec la loi d’Ohm, une composante oscillante à 
la fréquence 3ω (équation (2-12)) contenant les propriétés thermiques de l’échantillon 





Cependant, la mesure de la composante 3ω n’est pas simple car elle est dissimulée par la 
composante ω qui est trois ordres de grandeur plus élevée que la tension 3ω. Il est donc 
nécessaire de supprimer la tension ω afin de détecter la tension 3ω. Pour cela, un montage 
dit en « pont de Wheatstone » est utilisé (Figure 2-17).  
 
Figure 2-17 : Pont de Wheatstone. 
Pour mesurer de façon synchrone l’amplitude des variations de température et le 
déphasage, un amplificateur « Lock-in » est utilisé. 
𝑉 = 𝑉1𝜔 cos(𝜔𝑡) + 𝑉′1𝜔 cos(𝜔𝑡 + 𝜑) +𝑉3𝜔 cos(3𝜔𝑡 + 𝜑) (2-9) 
𝑉1𝜔 = 𝐼0𝑅0(1 + 𝛼𝛥𝑇𝑑𝑐) (2-10) 














Avec l’hypothèse du milieu infini, l’équation de la chaleur dans un système de 
coordonnées cylindriques s’écrit sous forme : 
 
Avec D la diffusivité thermique du milieu. Elle est donnée par : 
 
Avec κ la conductivité thermique, ρ la masse volumique et Cp la capacité calorifique.  
En prenant en compte l’équation (2-7), la température peut s’écrire : 
  
Lorsque la demi-largeur de l’élément chauffant (b) est négligeable devant la longueur de 
pénétration thermique, on parle de régime linéaire. L’élévation de la température due à 
l’oscillation de la puissance dissipée (ΔTAC) est alors donnée par : 
 
Avec Prms la puissance électrique efficace dissipée par effet Joule, 𝑙 la longueur de l’élément 
chauffant, ξ une constante d’ajustement (≃ 0,922). 
Lorsque la demi-largeur de l’élément chauffant (b) devient très grande devant la longueur 
de pénétration thermique, on parle de régime planaire. (ΔTAC) est alors donnée par :  
 
En mesurant (V3ω), on peut en déduire ΔTAC d’après l’équation (2-12). La conductivité 


















𝑇(𝑟, 𝑡) = 𝑇0 + ∆𝑇𝑑𝑐(𝑟) + ∆𝑇𝑎𝑐(𝑟, 𝑡) (2-15) 
∆𝑇𝑎𝑐 ≈ − 
𝑃𝑟𝑚𝑠
2𝜋𝑙𝜅
 ln(2𝜔) + ln  
𝑏2
𝐷











  (2-17) 




Dans le cas des couches minces 22 (Figure 2-18), en utilisant la méthode différentielle 
(équation (2-18)), la conductivité thermique de la couche mince peut être déterminée 
(équation (2-19)).  
 
 
Avec tf l’épaisseur de la couche mince. 
Dans le cas des couches minces conductrices électriques, il est nécessaire de déposer une 
couche isolante entre la couche mince et l’élément chauffant pour éviter que le courant 
passe dans la couche mince. 
 
Figure 2-18 : Schéma descriptif de la couche mince déposée sur un substrat plus conducteur 
électrique et thermique. 
Les hypothèses faites pour la validité de la méthode 3 sont : 
- Le substrat est isotherme (ks). 
- Les effets de bord sont négligés. 
- Le flux de chaleur est statique. 
- Le substrat est semi infini. 
- L’élément chauffant doit être 1D comparé au substrat (b0). 
- L’élément chauffant est infiniment long (b0). 
- La convection et le rayonnement sont négligés.  










II.6. Caractérisations optiques 
La transmission et la réflexion optique des couches minces d’oxyde ont été mesurées avec 
un spectromètre UV-visible BENTHAM PVE300 afin de déterminer l’énergie de gap. Les 
mesures ont été réalisées entre 300 et 1100 nm. L’appareil est équipé d’une source double 
lampe Xe/QH (Quartz Hydrogène), d’un monochromateur triple réseau TMc300 et d’une 
sphère intégrante pour les mesures totales ou diffuses de la transmission et de la 
réflexion.   
Le coefficient d’absorption α (exprimé en cm-1) est approximé par la relation suivante 23 : 
 
Où R est le coefficient de totale réflexion (%), T le coefficient de totale transmission (%), 
et t l’épaisseur de la couche.   
Selon la méthode Tauc 24 en considérant les bandes de valence et de conduction comme 
paraboliques, l’équation ci-dessous relie l’énergie de la bande interdite Eg au coefficient 
d’absorption : 
  
Où r = 2 pour les transitions directes sans incidence sur le réseau et r = 1/2 pour les 
transitions indirectes (perte par le réseau). h est la constante de Planck, ν, la fréquence 
d’onde, et A, une constante. En extrapolant la courbe pour (αhν) r = 0, la valeur de Eg a été 
déterminée. 
Pour avoir une valeur d’énergie de gap plus précise, une simulation optique est nécessaire 
car elle permet de s’affranchir de l’effet du substrat et des interférences multiples à 
chaque interface. Elle est faite avec le logiciel Scout en utilisant les mesures de 









  (2-20) 
(𝛼ℎ𝜈)𝑟 ≃ 𝐴 ℎ𝜈 − 𝐸𝑔  
(2-21) 
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Chapitre 3 : Etude des propriétés de transport des 






















L’oxyde CuCrO2 est un minéral appelé mcconnellite qui est isostructural de la 
delafossite. En effet, CuFeO2 est le premier minéral à être appelé delafossite par le 
minéraliste et chimiste français, Charles Friedel 1. Ce terme est ensuite généralisé à une 
famille de structure de type AMO2. Dans ces travaux de thèse, CuCrO2 sera également 
appelé delafossite. 
L’oxyde delafossite CuCrO2 attire l’attention des chercheurs en raison de ses propriétés 
optoélectroniques 2–21, magnétiques 22–24 thermoélectriques 25–30, supraconductrices 31, 
photo-catalytiques 32, 33, antibactériennes 34, et  est également étudié pour son application 
potentielle en tant que capteur de gaz 35, pour le stockage d'énergie 36, les cellules solaires 
sensibilisées par colorants de type-p 37 et la production d’hydrogène par photocatalyse de 
l’eau 38. La majorité des études sur ce matériau est réalisée pour ses propriétés TCO 
(Oxyde Transparent et Conducteur). Néanmoins, quelques auteurs se sont intéressés aux 
propriétés thermoélectriques de CuCrO2 à l’état massif mais très peu sous forme de 
couche mince. De manière générale, les mesures du coefficient Seebeck de ce matériau 
présentées dans la bibliographie ne servent qu'à caractériser les propriétés physiques 
fondamentales (type de porteurs de charge, mécanisme de transport)2, 4, 9, 10, 12, 13, 19 
notamment parce qu'il est difficile de déterminer ces propriétés par des mesures de l’effet 
Hall conventionnelles dans ce type de matériau.  
Dans ce chapitre, nous étudierons les propriétés de transport des couches minces CuCrO2 
dopées par le magnésium recuites à différentes températures sous vide primaire. 
I. Elaboration des couches minces de CuCrO2:Mg 
Les couches minces CuCrO2:Mg ont été déposées sur les substrats de silice amorphe en 
utilisant la pulvérisation cathodique-magnétron radiofréquence. Cette technique de 
dépôt décrite au chapitre 2, nécessite au préalable, l’élaboration du matériau à déposer 
sous forme de disque céramique, appelé « cible ». La cible de CuCrO2 dopée par 3% de 
magnésium (CuCr0,97Mg0,03O2)  utilisée lors de cette étude a été fabriquée pour les travaux 
de thèse de Maeva LALANNE 39 au sein du laboratoire CIRIMAT.  
Chapitre 3 : Etude des propriétés de transport des couches minces de CuCrO2:Mg 
88 
 
I.1. Dépôt par pulvérisation cathodique-magnétron 
Les conditions de dépôt telles que la pression et la nature du gaz, la distance cible-
substrat, la puissance RF, influencent fortement la vitesse de dépôt et la microstructure 
des films. De ce fait, nous avons choisi de travailler avec des conditions de dépôt optimales 
déterminées dans les travaux antérieurs 39–41 (Tableau 3-1) et nous avons fait varier 
uniquement le temps de dépôt afin d’étudier différentes épaisseurs de couches minces. 
Pour cela, la vitesse de dépôt de CuCrO2:Mg de 0,14 nm.s-1, a été déterminée  sur un 
échantillon étalon comme détaillé dans le chapitre 2.   
Les substrats ont été choisis avec une température de transition vitreuse plus élevée que 
la température maximale de traitement thermique et doivent avoir une conductivité 
thermique la plus faible possible pour maintenir un gradient élevé au cours de la mesure 
du coefficient Seebeck. L’utilisation de silice amorphe en tant que substrat ne requiert pas 
de précaution particulière à part un nettoyage au préalable. Cependant, après chaque 
introduction des substrats dans le bâti de dépôt et avant le dépôt, une mise sous vide 
secondaire (10-6 Pa) accompagnée d’une pré-pulvérisation de 15 minutes ont été 
systématiquement effectuées afin de désorber les molécules contaminantes telles que des 
molécules d’eau et des carbonates de la surface de la cible.   
Cible  
Substrat 
Densité de puissance (W cm-2) 
Magnétron 
Pression d’argon (Pa) 
Distance cible-substrat (cm) 






Tableau 3-1 : Conditions de dépôt des couches minces élaborées par pulvérisation 
cathodique magnétron radiofréquence. 
I.2. Traitement thermique 
Les dépôts bruts sortis de l’enceinte sont amorphes ou nanocristallins. De ce fait, ils ont 
été traités thermiquement à différentes températures sous vide primaire afin d’obtenir la 
structure delafossite.  Les températures de recuit ont été choisies entre 450 et 650 °C, en 
prenant en compte le diagramme des phases du système ternaire Cu-Cu2O-CuO 42, 43. Le 
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programme de traitement thermique appliqué sur les dépôts bruts est représenté dans le 
Tableau 3-2.  
Tableau 3-2 : Conditions de traitement thermique pour CuCrO2:Mg. 
II. Influence de la température de recuit 
Dans un premier temps, les couches minces de CuCrO2:Mg d’épaisseur 300 nm ont été 
préparées avec différentes températures de traitement thermique dans le but d’optimiser 
les propriétés structurales, microstructurales et les propriétés de transport. 
II.1. Homogénéité et composition des couches minces. 
L’homogénéité de la couche mince brute a été vérifiée par spectroscopie optique de 
décharge luminescente (GD-OES). La pulvérisation des éléments a été effectuée à 350 Pa 
avec une puissance de 50 W et un pulse de 0,5.  La Figure 3-1 montre le spectre obtenu où 
l’intensité de différents éléments chimiques constituants l’oxyde CuCrO2:Mg est 
homogène dans la couche mince. L’interface entre la couche mince et le substrat est bien 
définie avec la décroissance de l’intensité des éléments de l’oxyde delafossite et la 
croissance de l’intensité du silicium présent dans la silice amorphe. En particulier, nous 
constatons que le dopant est réparti de façon homogène dans toute l’épaisseur de la 
couche.  
T recuit (°C) 
Durée de 
recuit 
Rampe de montée 
et de descente 
Atmosphère de 
recuit 
450, 500, 550, 600 et 650 °C 4h 10 °C/ min 
8,6 Pa 
Vide primaire 




Figure 3-1 : Spectre d’émission lumineuse du dépôt brut obtenu par GD-OES.  
Malgré des rendements de pulvérisation qui peuvent être différents entre les éléments de 
la cible, après une période d’initialisation, on considère généralement que la technique de 
pulvérisation cathodique reproduit la composition chimique de la cible sur le substrat. 
Néanmoins, dans le cas des cibles céramiques dont le refroidissement est difficile à 
assurer à l’extrême surface en contact avec le plasma, des phénomènes de diffusion 
peuvent se produire en empêchant les équilibres. C’est la raison pour laquelle la 
composition exacte de la couche mince à la sortie du dépôt a été vérifiée par microsonde 
de Castaing avec un faisceau à 15 kV et 50 nA. Pour cela, dix mesures de concentrations 
atomiques ont été réalisées sur un même échantillon pour obtenir une meilleure 
précision. La valeur moyenne des concentrations atomiques pour chaque élément est 
représentée dans le Tableau 3-3.  
Cu (At%) Cr (At%) Mg (At%) O (At%) 
28,60±0,05 22,10±0,05 0,90±0,05 48,40±0,05 
Tableau 3-3 : Concentration atomique de différentes espèces chimiques de la phase 
delafossite étudiée. 
En normalisant sur le site M de delafossite, la composition, Cu1,24(Cr0,96Mg0,04)O2,10, a été 
déterminée à partir de ces mesures de concentrations atomiques. A ce stade de l’étude, il 
est difficile de savoir si l’excès de cuivre quantifié forme une phase secondaire telle que 
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CuO ou Cu2O ou s’il est présent dans la structure delafossite. Des travaux très récents au 
laboratoire et en cours de publication montrent que la structure delafossite peut accepter 
un rapport cuivre/fer supérieur à 1  (≃1,15 au maximum). Toutefois, la teneur en cuivre 
mesuré dans les films est bien au-delà de cette valeur et nous pouvons nous attendre à le 
trouver en dehors de la structure delafossite.  
II.2. Caractérisations structurales 
La diffraction de rayons X en incidence rasante et la spectroscopie RAMAN ont été 
utilisées pour caractériser la structure cristallographique des couches minces étudiées et 
déterminer les phases en présence.  
II.2.a. Etude par diffraction de rayons X en incidence rasante  
Les diffractogrammes des échantillons recuits entre 450 et 650 °C et d’un film non traité 
ont été enregistrés à température ambiante avec un angle  =1 ° par rapport à la surface 
de l’échantillon et pour des valeurs de 2 comprises entre 20 et 80 ° avec λCu(K1) = 1,54 
Å (Figure 3-2a). L’échantillon brut et l’échantillon recuit à 450 °C ne présentent aucun 
autre pic que celui présent à 36 °. La largeur du pic indique que les couches minces sont 
nano-cristallisées après dépôt. De plus, une température de 450 °C n’est pas suffisante 
pour former et stabiliser la structure delafossite. En revanche, les échantillons recuits au-
delà de 500 °C présentent les pics caractéristiques de la structure delafossite. Le pic (00l) 
a une intensité très faible comparée à l’intensité théorique reportée dans les fiches JCPDS, 
ce qui a déjà été observé dans la littérature pour d’autres films de CuCrO2:Mg 3, 12 . Aucun 
pic correspondant à des phases secondaires n’est observé. Cependant un léger 
épaulement présent vers 38,7 ° pour les échantillons recuits à 600 °C et à 650 °C pourrait 
correspondre à la phase CuO. Les paramètres de maille, a = 2,96(7) Å et c = 17,14(5) Å, 
ont été déterminés par « profile matching ».  
La Figure 3-2b montre la variation de la largeur à mi-hauteur (FWHM) du pic (012) en 
fonction de la température de traitement thermique et elle diminue fortement lorsque la 
température de recuit augmente jusqu’à 550 °C.  A partir de 550 °C, elle se stabilise. La 
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variation de FWHM montre que la croissance des cristallites se fait principalement entre 
450 et 550 °C.  
 
Figure 3-2 : a) Diffractogrammes des rayons X en incidence rasante (α = 1°) des couches 
minces de CuCrO2:Mg d’épaisseur 300 nm. b) FWHM du pic (012) en fonction de la 
température de traitement thermique.  
Afin de vérifier la stabilité structurale de la phase delafossite sous air durant les 
caractérisations en température ultérieures (de T ambient à 220 °C), la DRX en incidence 
rasante a été réalisée sur tous les échantillons initialement recuits sous vide après un 
deuxième traitement thermique sous air à 240 °C. La Figure 3-3 montre à titre d’exemple 
les diffractogrammes des échantillons recuits à 450 °C et à 650 °C sous vide, et les 
diffractogrammes de ces mêmes échantillons après le deuxième traitement thermique 
sous air à 240 °C. 
a) b) 




Figure 3-3 : Diffractogrammes des échantillons recuits à 450 °C et 650 °C sous vide et 
diffractogrammes des mêmes échantillons initialement recuits sous vide après un traitement 
thermique sous air à 240 °C. 
Les diffractogrammes sont identiques avant et après le traitement thermique sous air et 
indiquent ainsi qu’il n’y a pas eu de changement de structure ou d’apparition de nouvelles 
phases. De ce fait, les caractérisations des grandeurs physiques en température (jusqu’à 
240 °C) peuvent être faites sur les couches minces sans avoir le risque de dégrader ou de 
modifier la phase delafossite.  
II.2.b. Etude par spectroscopie RAMAN 
La spectroscopie Raman a été utilisée pour vérifier les phases présentes dans les couches 
minces après le recuit sous vide en complément aux informations fournies par la DRX. En 
effet, la présence des phases secondaires en petite quantité, non détectable en DRX peut 
être révélée grâce à la spectroscopie Raman.   
La structure delafossite présente trois modes actifs en spectroscopie Raman (Ag, Eg et A1g) 
d’après la littérature 44. Nous l’avons vérifié expérimentalement sur une poudre CuCrO2 
(Figure 3-4) où σ(Ag) = 204 cm-1, σ(Eg) = 454 cm-1 et σ(A1g) = 707 cm-1.  
 TT = 650 °C vide + 240 °C air 
 TT = 650 °C vide  
 TT = 450 °C vide + 240 °C air 
 TT = 450 °C vide  




Figure 3-4 : Spectres Raman des couches minces recuites à 500, 600, 650 et 650 °C et des 
poudres de référence CuO et CuCrO2. 
 Les couches minces CuCrO2:Mg recuites à 500 °C et à 550 °C présentent seulement deux 
pics correspondant aux modes Eg et A1g de la structure delafossite. Avec l’augmentation 
de la température de recuit, l’intensité des pics augmente. Deux pics supplémentaires 
apparaissent sur les spectres Raman des échantillons recuits à 600 °C et à 650 °C. Celui à 
204 cm-1 correspond au mode Ag de delafossite alors que la présence du pic à 295 cm-1 
n’est pas attendue et peut correspondre au pic le plus intense associé au mode Ag de la 
structure CuO 45. Cela est en accord avec l’existence du léger épaulement observé par DRX 
sur ces échantillons. L’excès de cuivre n’est donc perceptible sous forme d’oxyde de cuivre 
que pour des traitements réalisés à haute température. En dessous de 600 °C, il est difficile 
de savoir si l’excès de cuivre est nanocristallisé ou inséré dans la structure delafossite.  
II.3. Caractérisations microstructurales 
La microstructure de la couche mince est un paramètre important qui peut impacter les 
propriétés physiques telles que la conductivité électrique et la conductivité thermique. Il 
est donc crucial de connaitre la variation de la microstructure de la couche mince 
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CuCrO2:Mg en fonction de la température de recuit. Pour cela, la morphologie des couches 
minces a été étudiée en utilisant la microscopie à force atomique (Figure 3-5) et la 
microscopie électronique à balayage en vue transverse (Figure 3-6). 
 
Figure 3-5 : Micrographies AFM de la couche mince brute et des couches minces d’épaisseurs 
300 nm recuites sous vide primaire. 
Le dépôt brut et les couches minces CuCrO2:Mg recuites à différentes températures 
révèlent de façon générale une microstructure très dense avec une rugosité de surface 
(Ra) très faible (Figure 3-5). Le dépôt brut et la couche mince recuite à 450 °C ne 
présentent pas de grain observable avec l’AFM, ce qui est en accord avec les résultats des 
caractérisations par DRX.  A 500 °C, les grains apparaissent avec une augmentation de Ra 
par rapport à l’échantillon recuit à 450 °C. L’échantillon recuit à 550 °C a une surface lisse 
comparée à l’échantillon recuit à 500 °C et ne permet pas d’observer des grains.  A partir 
de 600 °C, les grains sont à nouveau observables et sont bien définis à 650 °C.  Pour ce 
dernier, la taille de grain moyenne de 18 nm est alors estimée avec le logiciel Gwyddion 
où les grains sont marqués par « ligne de partage des eaux ». Cette évolution de la 
microstructure avec la température de recuit est inattendue et spécifique à CuCrO2 ou au 
mode de cristallisation. En effet, l’évolution classique de la microstructure est 
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l’augmentation de la taille de grain et de la rugosité de surface avec la température de 
recuit 46.  
La rugosité de surface étant très faible, seules les vues transverses ont pu être observées 
par MEB-FEG. La Figure 3-6 montre une micrographie (vue transverse) de la couche 
mince CuCrO2:Mg recuite à 550 °C et confirme que la microstructure est très dense, ce qui 
est en accord avec les micrographies AFM. Cette microstructure dense présente un grand 
avantage pour les propriétés électriques car elle pourrait permettre de diminuer la 
diffusion des porteurs au joint de grains. La couche mince a également une très bonne 
adhérence sur le substrat de silice amorphe.  
 
Figure 3-6 : Micrographie MEB-FEG de la couche mince CuCrO2:Mg d’épaisseur 300 nm 
recuite à 550 °C sous vide primaire. 
II.4. Analyse des propriétés optiques 
La transmission optique totale (spéculaire et diffuse) des couches minces a été étudiée 
pour les longueurs d’onde allant de 300 à 1100 nm. En partant du dépôt brut, le traitement 
thermique appliqué aux couches minces favorise l’augmentation de la transmission totale. 
Par exemple, pour la couche mince brute, la transmission moyenne est de 10 % dans le 
visible et elle atteint 39 % pour la couche mince recuite à 650 °C. L’état de cristallisation 
du dépôt a donc clairement une influence sur les propriétés optiques de la couche mince 
(Figure 3-7). 




 Figure 3-7 : Transmission totale du dépôt brut et des couches minces CuCrO2:Mg recuites 
sous vide en fonction de la longueur d'onde. 
 
Figure 3-8 : Transmission totale et réflexion totale de la couche mince CuCrO2:Mg recuite 
sous vide à 550 °C en fonction de la longueur d’onde.  
Tauc et al. 47 ont proposé une méthode pour estimer l’énergie de la transition inter bande 
en utilisant les données d’absorbance optique tracées de manière appropriée par rapport 
à l’énergie dans l’approximation des bandes paraboliques. L’estimation de l’énergie de 
gap optique Eg est décrite sur l’échantillon recuit à 550 °C à partir des mesures de 
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transmission totale (T) et de réflexion totale (R) (Figure 3-8), en calculant le coefficient 
d’absorption  d’après les équations suivantes :  
 
 
Où t est l’épaisseur de la couche mince, h l’énergie de photon incident, A un paramètre 
constant et m = 2 pour une transition directe et m = 1/2 pour une transition indirecte. 
La méthode de Tauc donne accès à l’énergie de gap optique direct (Figure 3-9b) et indirect 
(Figure 3-9a) au point d’intersection entre la droite d’extrapolation de la courbe f(h) = 
(h)m et l’axe des abscisses. 
 
Figure 3-9 : a)(h)1/2 en fonction de h pour la détermination de la l’énergie de gap 
indirect. b)(h)2 en fonction de h pour la détermination de la l’énergie de gap direct de 
l’échantillon recuit sous vide à 550 °C. 
Les énergies de gap ainsi obtenues pour les couches minces recuites sont reportées à la 
Figure 3-10a. Comme attendu, l’énergie de gap indirect est bien inférieure à l’énergie de 
gap direct. L’oxyde CuCrO2:Mg est un semi-conducteur à gap indirect. Les énergies de gap 
indirect déterminées passent de 2,03 eV pour l’échantillon recuit à 450 °C à 2,73 eV pour 
l’échantillon recuit à 550 °C puis tendent à se stabiliser pour les températures de recuits 
supérieures, en accord avec les tendances déduites des DRX. La valeur de l’énergie de gap 







  (3-1) 
(𝛼ℎ𝜈)𝑚 ≈ 𝐴(ℎ𝜈 − 𝐸𝑔) (3-2) 
a) b) 
Gap indirect Gap direct 
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dans la littérature pour ce matériau 10, 19, 48 et avec la structure de bande simulée dans la 
littérature 49. Quant à l’énergie de gap direct, sa variation est minime avec la température 
de recuit des échantillons comparée à l’énergie de gap indirect et vaut 3,10 eV en accord 
avec la littérature 50, 51. Dans un premier temps, les photons d’énergie supérieure à 
l’énergie de gap indirect génèrent des porteurs de charge (trous dans la bande de valence 
et électrons dans la bande de conduction) par des transitions des électrons entre les 
bandes permises (Figure 3-10b). Lorsque le remplissage de la bande indirecte atteint le 
niveau d’énergie de gap direct, la transition directe prend le relais.  
 
Figure 3-10 : a) Energies de gap optiques en fonction de la température de traitement 
thermique des couches minces de CuCrO2:Mg. b) Représentation de la structure de bande de 
CuCrO2 calculée par Gillen et al 49. 
Afin de valider les valeurs des énergies de gap trouvées par la méthode de Tauc, la 
modélisation optoélectronique avec le logiciel Scout 52 a été réalisée sur les données 
optiques de la couche mince recuite à 550 °C. La courbe modélisée est ajustée à la courbe 
expérimentale en utilisant les modèles diélectriques qui prennent en compte les relations 
de Kramer Kronig 53, le modèle OJL (O’Leary, Johnson et Lim) 54 pour les transitions inter 
bandes et le modèle d’oscillateur de Kim 55. L’oscillateur de Kim intègre la fréquence de 
résonance, la force de l'oscillateur et les paramètres d'amortissement du réseau 
(phonons). L’épaisseur de la couche mince mesurée avec le profilomètre est indiquée 
comme une des données d’entrée. Un paramètre de distribution d’épaisseur a également 
b) a) 
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été ajouté. L’affinement des paramètres des modèles (la force d’oscillateur, l’énergie de 
gap, la fréquence de résonance, l’amortissement) ainsi que l’épaisseur de la couche mince 
ont permis d’ajuster au mieux de façon simultanée les courbes simulées aux courbes 
expérimentales de la transmission (Figure 3-11a) et de la réflexion (Figure 3-11b). Le 
léger écart entre les courbes simulées et les courbes expérimentales peut venir de 
l’inhomogénéité de l’épaisseur de la couche mince mais également du fait que la 
modélisation permet d’extraire directement les propriétés optiques du film en 
s’affranchissant de l’influence optique du substrat qui n’est pas complétement nulle. 
L’énergie de gap déduite à partir de cet ajustement est de 2,92 eV, ce qui est cohérent avec 
la valeur trouvée avec la méthode de Tauc.  
 
 
Figure 3-11 : a) Transmission totale et b) réflexion totale mesurées et modélisées de la 
couche mince CuCrO2:Mg recuite sous vide à 550 °C. 
Pour un matériau thermoélectrique, il est préférable d’avoir une énergie de gap large pour 
éviter la présence simultanée des électrons et des trous et ainsi obtenir un coefficient 
Seebeck élevé même à haute température, ce qui est le cas de la couche mince CuCrO2:Mg. 
En effet, la température nécessaire pour activer les porteurs, dans le régime intrinsèque, 
est donnée par 10 KBT > 2,73 eV pour l’échantillon recuit à 550 °C et vaut donc 3168 K, ce 
qui est très élevé. Il s’agit donc d’un résultat intéressant car, cela permet de ne pas avoir 
les deux types de porteurs simultanément.  
a) b) 
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II.5. Analyse des propriétés de transports 
Les propriétés de transports notamment les propriétés électriques et thermoélectriques 
ont été étudiées dans le but d’estimer dans un premier temps les facteurs de puissance 
thermoélectrique des couches mince CuCrO2:Mg traitées thermiquement sous vide 
primaire.  
II.5.a. Propriétés électriques 
La conductivité électrique des couches minces étudiées a été calculée à partir des mesures 
du potentiel électrique pour différentes intensités de courant électrique appliquées 
comme décrit dans le chapitre 2. Le dépôt brut a la conductivité électrique la plus faible 
(σ = 6,10-3 S.cm-1 à 25 °C). Pour les échantillons recuits sous vide, la conductivité électrique 
augmente avec la température de recuit de 450 °C à 550 °C, elle atteint 0,51 S.cm-1 à 25 °C 
pour la couche mince recuite à 550 °C. Ensuite, elle diminue légèrement pour les 
températures de recuit supérieures (Figure 3-12a). Ces résultats sont en accord avec les 
résultats de DRX où la cristallinité de la couche mince augmente avec la température de 
recuit et avec les résultats d’AFM où la rugosité de surface est la plus faible pour 
l’échantillon recuit à 550 °C. Cela favorise la mobilité des trous d’un grain à l’autre 
(meilleure percolation). Une diminution similaire de la conductivité électrique à des 
températures de recuit élevées a déjà été observée par différents auteurs et attribuée à la 
diminution des lacunes de cuivre et des oxygènes interstitiels 6, 11 et/ou à des 
changements microstructuraux 2. Dans la littérature, la conductivité électrique des 
couches minces de CuCrO2:Mg varie de 0,033 à 1,6 S.cm-1 à température ambiante 2, 5, 10, 
14, 19, 56, à l’exception de Nagarajan et al  12 qui sont les seuls à avoir reporté jusqu’à 
présent, une valeur de 220 S.cm-1 pour ce matériau. La conductivité électrique déterminée 
dans cette étude pour les couches minces CuCrO2:Mg d’épaisseur 300 nm est cohérente 
avec cette gamme de valeur.  




Figure 3-12 : a) Conductivité électrique à 25 °C des couches minces étudiées en fonction de 
la température de recuit. b) Conductivité électrique des couches minces CuCrO2:Mg (300 nm) 
recuites en fonction de la température de mesure (symbole plein pour la montée en 
température et symbole vide pour la descente en température).   
La conductivité électrique des couches minces recuites a également été déterminée en 
température de 25 à 220 °C lors de la montée et de la descente en température (Figure 
3-12b). La totale réversibilité de la conductivité électrique jusqu’à 220 °C montre qu’il n’y 
a pas de modification de structure et/ou de la stœchiométrie en oxygène, magnésium ou 
cuivre dans la structure qui affecterait les propriétés électriques, ce qui est cohérent avec 
les résultats de DRX (Figure 3-3). De plus, son augmentation avec la température de 
mesure révèle le comportement caractéristique des oxydes semi-conducteurs.  
Pour un semi-conducteur, le comportement de la conductivité électrique avec la 
température peut être décrit de deux façons, dans le cas où l'énergie thermique est 
suffisante pour activer les porteurs de charge (correspondant au mode de conduction 
classique où la densité de porteurs varie avec la température) ou non (correspondant au 
mécanisme de conduction par saut de polarons où la mobilité augmente avec la 
température). L’oxyde CuCrO2 est connu pour être un matériau pour lequel le mécanisme 
de transport est dicté par le saut des petits polarons 20, 57–60. Dans ce cas, deux 
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 Pour les températures inférieures à la moitié de la température de Debye 
(T<Tθ/2) : 
Le transport des polarons est assisté par phonons et peut être associé à un 
processus de saut à distance variable (VRH) des petits polarons. Dans ce cas, la 
variation de la conductivité en fonction de de la température suit la loi de Mott 61 : 
 
 Pour les températures supérieures à la moitié de la température de Debye 
(T>Tθ/2) : 
Le transport des polarons est activé thermiquement. Dans ce cas, l’expression de 
la conductivité électrique est donnée par la relation 62 suivante:  
 
Avec hs la densité de porteurs, q la charge électrique, f la fréquence de saut, d la distance 
de saut moyenne entre deux sites de cuivre, exp (-2φd) un paramètre qui décrit la 
décroissance de l’amplitude de la fonction d’onde avec la distance, 𝐸𝜎𝑝 l’énergie 
d’activation polaronique. 
La température de Debye publiée par Okuda et al 63 pour CuCrO2:3% Mg est de 870 K. Les 
couches minces CuCrO2:Mg ont donc un mode de conduction par saut de petit polarons à 
distance variable pour des températures inférieures à 162 °C. Pour des températures 
supérieures à 162 °C, la conduction par « hopping » est activée thermiquement.  
La relation de la conductivité électrique simplifiée peut s’écrire de la façon suivante : 
  
Avec Aσp une constante indépendante de la température. 
L’énergie d’activation polaronique de CuCrO2:Mg a été déterminée en traçant ln(σT) en 
fonction de 1000/T (Figure 3-13). Les courbes obtenues ont une variation linéaire et la 
pente de ces courbes est égale à Eσp/kB. La couche mince recuite à 450 °C n’a pas la même 





















Chapitre 3 : Etude des propriétés de transport des couches minces de CuCrO2:Mg 
104 
 
énergie d’activation que le reste des échantillons car la cristallisation de la couche à cette 
température de traitement thermique est incomplète, en accord avec les résultats de la 
DRX. Les couches minces recuites à partir de 500 °C ont une énergie d’activation 
polaronique qui est plus faible que la couche mince recuite à 450 °C et qui ne varie 
quasiment pas avec la température de traitement thermique. La valeur de l’énergie 
d’activation de la couche mince CuCrO2:Mg  qui est une propriété intrinsèque du matériau 
et indépendante de la température, vaut donc 175 meV. Elle est en accord avec la 




= 162 °𝐶, l’énergie d’activation déterminée à la Figure 3-13 vaut : 
 
Avec une contribution de l’énergie de saut des polarons (WH) et l’énergie de désordre 
(WD). 
 
Figure 3-13 : Ln(σT) des couches minces de CuCrO2:Mg recuites sous vide en fonction de 
1000/T.  
II.5.b. Coefficient Seebeck 
Le coefficient Seebeck des couches minces étudiées a été mesuré en utilisant un montage 
expérimental décrit dans le chapitre 2. Etant donné que ce montage ne comporte pas de 
𝐸𝜎𝑝 = 𝑊𝐻 +
𝑊𝐷
2
      
(3-6) 
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système de refroidissement, la première température de mesure est d’environ 40 °C. Cette 
dernière correspond à la valeur moyenne des températures mesurées à la surface de 
l’échantillon lorsque les différences de température sont appliquées (Tmax est de 15 °C). 
Pour avoir une bonne précision des mesures, trois températures sont appliquées sur 
chaque côté de l’échantillon afin d’avoir respectivement 5, 10 et 15 °C de différence de 
température. Le coefficient Seebeck est alors calculé à partir de la différence de potentiel 
mesurée aux bornes de l’échantillon pour chaque différence de température appliquée.  
Le coefficient Seebeck des couches minces CuCrO2:Mg est positif quel que soit le 
traitement thermique, ce qui confirme qu’il s’agit bien d’un semi-conducteur de type p. En 
outre, le dépôt brut a un coefficient Seebeck élevé et les couches minces recuites ont un 
coefficient Seebeck qui diminue avec la température de traitement thermique jusqu’à 550 
°C puis reste stable pour les températures de recuit supérieures (Figure 3-14a). La 
variation du coefficient Seebeck et de la conductivité électrique pour les températures de 
recuit inférieures à 550 °C s’explique par le fait que ces deux propriétés sont reliées via la 
densité de porteurs et que la densité de trous n’est pas maximale pour ces températures 
de recuit. 
 
Figure 3-14 : a) Coefficient Seebeck à 40 °C du dépôt brut et des couches minces CuCrO2:Mg 
recuites en fonction de la température de traitement thermique. b) Coefficient Seebeck des 
couches minces CuCrO2:Mg recuites en fonction de la température de mesure. 
La température de mesure de 40 à 220 °C n’a aucune influence sur le coefficient Seebeck 
des couches minces étudiées. Dans la littérature, le coefficient Seebeck de CuCrO2:Mg 
massif varie entre +200 et +500 µV.K-1 et est quasiment constant en température entre 77 
a) b) 
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°C et 827 °C 25, 27, 28, 64, ce qui est cohérent avec les mesures du coefficient Seebeck 
représentées à la Figure 3-14b.  Tripathi et al 9 (pour les couches minces CuCrO2 non 
dopées) et Guilmeau et al 64 (pour CuCrO2 massif dopé Mg) ont publiés des valeurs du 
coefficient Seebeck comparables (≃+300 µV.K-1 à température ambiante).  
L’invariance du coefficient Seebeck en température indique l’invariance du potentiel 
chimique. Autrement dit, la densité de trous est également constante entre 40 et 220 °C. 
Du coup, l’augmentation de la conductivité électrique en température observée à la Figure 
3-12b résulte de l’augmentation de la probabilité du saut de polarons (mobilité). 
Contrairement au mode de conduction d’un semi-conducteur classique avec des porteurs 
libres, si le coefficient Seebeck varie peu en température (régime d’épuisement) la 
conductivité électrique est censée diminuer en température en raison de la diminution de 
la mobilité des porteurs de charges (µ ∝ T-3/2). 
Le caractère dégénéré de la densité d’états électroniques (DOS) des couches minces 
CuCrO2:Mg (où l’énergie de Fermi se situerait à ± 3kBT de l’énergie du haut de la bande 
de valence) pourrait être déterminé en utilisant la relation de Jonker 65 (équation (3-7)) 
basée sur le modèle des bandes de valence et de conduction paraboliques.  
 






(𝑙𝑛𝜎 − 𝑙𝑛𝜎0) (3-7) 




Figure 3-15 : Coefficient Seebeck des couches minces CuCrO2:Mg recuites sous vide en 
fonction de ln(σ) : « Jonker plot ». 
La courbe représentant le coefficient Seebeck (S) en fonction de ln(σ) donnerait une pente 
qui est égale à kB/q = ±86,17 µV.K-1 (droite de Jonker) dans le cas d’un semi-conducteur 
non dégénéré activé thermiquement (comportement des porteurs libres). Dans notre cas, 
aucune courbe n’a la même pente que la droite de Jonker (Figure 3-15), ce qui est normal 
car le coefficient Seebeck est constant avec la température. Ce résultat devrait confirmer 
le caractère dégénéré du matériau étudié en accord avec la littérature 17, 20, 24 Cependant, 
il est difficile d’attribuer l’invariance du coefficient Seebeck en température à la 
dégénérescence de la DOS. En effet, dans le cas de la conduction par « hopping », le 
coefficient Seebeck est uniquement dû à la variation de la densité de porteurs d’après la 
relation de Heikes 66 décrite ci-après (équation (3-8)) et comme le taux de dopage ne varie 
pas en température, la densité de porteurs reste constante en température. Ainsi, on ne 
peut pas montrer que le semiconducteur est dégénéré de cette manière.  
II.5.c. Facteur de puissance 
Les facteurs de puissance (PF) des couches minces CuCrO2:Mg recuites ont été calculés en 
utilisant la conductivité électrique et le coefficient Seebeck (PF = σS²) jusqu’ à 220 °C. Les 
PF les plus élevés sont obtenus pour les couches minces recuites entre 550 et 600 °C 
(Figure 3-16a). Dans notre cas, même si le coefficient Seebeck est au carré dans la formule 
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de PF, sa variation reste bien inférieure à celle la conductivité électrique qui influence plus 
fortement la variation de PF en fonction de la température de traitement thermique. 
  
Figure 3-16  : a) Facteur de puissance à 40 °C des couches minces CuCrO2:Mg en fonction de 
la température de traitement thermique. b) Facteur de puissance des couches minces 
CuCrO2:Mg recuite sous vide en fonction de la température de mesure en comparaison avec 
les données de la littérature. 
Par ailleurs, comme les coefficients Seebeck des couches minces étudiées ne varient pas 
en température, les PF suivent la même variation que la conductivité électrique et 
augmentent avec la température de mesure (Figure 3-16b). La couche mince recuite à 450 
°C a un PF moins élevé sur toute la gamme de température de mesure étudiée comparée 
à la série d’échantillon recuite entre 500 et 650 °C qui ont quasiment une variation 
identique. L’échantillon recuit à 550 °C atteint un PF de 33 µW.m-1.K-2 à 220 °C. Lorsque 
ces résultats sur films sont comparés avec les PF du massif, les couches minces CuCrO2 
dopée Mg montrent un facteur de puissance élevé comparé au massif non dopé étudié par 
Ruttanapun et al. 30 due à une conductivité électrique plus élevée grâce au dopage et le 
déplacement du niveau de Fermi par l’existence de niveaux d’énergie du dopant. Par 
contre, le CuCrO2 massif dopé Mg a un PF plus élevé que la couche mince dopée Mg grâce 
à une meilleure conductivité électrique dans le massif. Par exemple, Meng et al. ont trouvé 
65 µW.m-1.K-2 à 40 °C pour CuCrO2:Mg massif 25. Toutefois, les PF des couches minces 
CuCrO2:Mg peuvent être encore améliorés en optimisant l’épaisseur et la nanostructure. 
En effet, il est important d’étudier les matériaux sous forme de couche minces et 
d’améliorer leurs propriétés thermoélectriques afin d’élargir les domaines d’application 
a) b) 
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des matériaux thermoélectriques car les couches minces et les matériaux massifs ne 
répondent pas à des besoins identiques.  
II.6. Propriétés fondamentales de CuCrO2:Mg à partir des 
propriétés de transports 
Les mesures de la conductivité électrique et du coefficient Seebeck donnent accès à des 
propriétés fondamentales des couches minces CuCrO2:Mg notamment à la densité de 
porteurs, la mobilité, l’énergie de Fermi et la masse effective équivalente. La précision des 
valeurs obtenues pour ces différents paramètres est limitée par la précision des 
coefficients Seebeck et de la conductivité électrique mesurés expérimentalement.  
II.6.a. Densité de porteurs (hs) 
D’après le modèle de Hubbard 67, 68 où les fermions interagissent entre eux uniquement 
lorsqu’ils sont sur le même site et la relation de Heikes 66 étendue adaptée pour les semi-
conducteurs avec un mécanisme de conduction par saut de polarons, le coefficient 
Seebeck peut être écrit de la façon suivante : 
 
Où g est la dégénérescence du couplage spin-orbite, [Cu+] et [Cu2+] sont respectivement la 









  (3-8) 




Figure 3-17 : Description de la dégénérescence de spin-orbite de Cu+ et de Cu2+ dans la 
structure delafossite 
En considérant que la stœchiométrie en oxygène est constante, le remplacement de Cr3+ 
par Mg2+ en site octaédrique induit l’apparition du couple Cu+/Cu2+ dans la structure 
delafossite d’après (Cu+1-xCu2+x)(Cr3+1-xMg2+x)O2. De ce fait, à haute température, le 
coefficient Seebeck qui est une mesure d’entropie par porteur de charge, est donnée par 
la dégénérescence de spin-orbite 4, 69 et le ratio entre Cu+/Cu2+. La Figure 3-17 montre la 
dégénérescence de spin-orbite de Cu+(g1) et de Cu2+(g2) en coordinance 2. En utilisant 
l’équation (3-8), à partir des coefficients Seebeck mesurés, les concentrations de Cu+ et de 
Cu2+ ont été estimées et valent respectivement 0,995 et 0,005. Ces valeurs sont quasiment 
constantes pour les températures de traitement thermique entre 500 et 650 °C. La densité 
totale de site de Cu (dCu) a été calculée avec le volume de maille primitive obtenu avec les 
mesures de DRX et vaut (2,30±0,02)1022 cm-3. La densité de trous, (hs), qui est alors 
reliée à la concentration des ions Cu2+, est égale à dCu  [Cu2+] = (1,17±0,05) 1020 cm-3. 
La valeur trouvée est de l’ordre de grandeur de la densité de porteurs d’un semi-
conducteur dégénéré (> 1020 cm-3) et pourrait satisfaire le fait que CuCrO2:Mg soit 
également dégénéré.  
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II.6.b. Mobilité (µ) 
La mobilité macroscopique des trous, µ, dans CuCrO2:Mg peut être déterminée avec la 
densité de porteurs calculée à partir des valeurs du coefficient Seebeck et la conductivité 
électrique mesurée. D’après la formule suivante : 
 
A 25 °C, la mobilité de CuCrO2:Mg vaut 0,027 cm2.V-1s-1. La valeur obtenue est cohérente 
comparée à des valeurs trouvées dans la littérature 2, 17, 24, 70. De plus, elle est bien 
inférieure à la limite de Bosman et Van Daal (µ < 0,1 cm2.V-1s-1 ) ce qui confirme que le 
transport des charges dans les couches minces de CuCrO2:Mg est bien limité par le 
mécanisme de saut de petit polarons 71 caractérisé par des faibles mobilités.  
La mobilité des matériaux est généralement déterminée par des mesures d’effet Hall qui 
consiste à imposer un courant électrique à un matériau soumis à un champ magnétique 
et mesurer la tension de Hall perpendiculaire engendrée par la différence de densité de 
porteurs déviés. Les mesures de l’effet Hall sont concluantes lorsque les matériaux ont 
une mobilité élevée et une densité de porteurs faible. C’est pour cette raison que dans la 
littérature, la mobilité de CuCrO2 est décrite comme un paramètre difficile à obtenir par 
la mesure d’effet Hall 220 conventionnelle . Il faut travailler en mode AC et avec des forts 
champs magnétiques pour y parvenir 24. 
II.6.c. Energie de Fermi (EF) 
L’énergie de Fermi, (EF), est estimée en utilisant la formule de Mott 72 en utilisant le 
coefficient Seebeck mesuré pour une température donnée (dans notre cas le coefficient 
Seebeck est invariant dans la gamme de température de mesure). Dans notre cas, 
l’approximation de gaz d’électron dégénéré est utilisée en raison de la densité de porteurs 
élevée.  
𝜎 = 𝑞 ℎ𝑠  𝜇 (3-9) 




En considérant un modèle de bande large dans le cas de hopping avec une faible mobilité,  
l’énergie de Fermi, prise à partir du bord de la bande de valence vaut 22 ± 2 meV à 40 °C. 
Il s’agit d’une valeur moyenne prise sur toute la gamme de température de mesure de 
coefficient Seebeck.  Il est intéressant de noter que la valeur de l’énergie de Fermi obtenue 
est bien inférieure à l’énergie thermique (3kBT = 81 meV à 40 °C) dans la largeur de 
distribution de Fermi. L’énergie de Fermi par rapport à l’énergie de valence augmente 
lorsque la température augmente et se rapproche du centre de la bande interdite. Or la 
densité de porteurs est constante avec la température, ce qui signifie que le nombre de 
porteurs est limité par la densité d’état (impureté, dopants). 
Le niveau de Fermi déterminé donne accès au travail de sortie de la delafossite 
CuCrO2:Mg, une information précieuse qui permet de bien choisir le métal utilisé pour les 
électrodes afin d’avoir un contact de type ohmique ou de type Schottky selon l’application 
visée. Cette information est nécessaire dès lors que l’on s’intéresse aux applications dans 
le domaine de la thermoélectricité mais aussi pour les applications optoélectroniques et 
photo-catalytiques.  
II.6.d. Masse effective équivalente des polarons (m*) 
La masse effective équivalente des polarons, (m*), a été calculée, avec la même 
approximation que pour la détermination de l’énergie de Fermi, en utilisant la formule 
suivante : 
 
Où ħ est la constante de Planck réduite.  
La masse effective des trous calculée pour CuCrO2:Mg correspond approximativement à 
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proche de celle calculée théoriquement pour CuCrO2 par Scanlon et al.73 qui ont trouvé 
m*th = 4,53 m0 avec couplage spin-orbite. Les valeurs de masse effective des trous sont 
rarement publiées pour ce type de matériau et sa valeur élevée décrit des bandes 
effectives larges (équation (3-12)). 
 
En effet, l’élargissement des bandes favorise un coefficient Seebeck élevé, autrement dit 
pour une petite augmentation d’énergie, le nombre de place disponible (densité d’état) 
s’accroit plus vite. La valeur élevée de la masse effective est donc cohérente avec le 
coefficient Seebeck mesuré.  
III. Influence de l’épaisseur 
Les travaux présentés dans la partie précédente ont permis de conclure que la 
température de traitement thermique optimale pour les propriétés électriques est de 550 
°C sous vide primaire. Dans cette partie, nous allons étudier l’influence de l’épaisseur des 
couches minces du même matériau recuit à la température optimale sur leurs structures 
et microstructures mais également la variation de leurs propriétés optiques, électriques 
et thermoélectriques.  
III.1. Caractérisations structurales et microstructurales 
Les couches minces CuCrO2:Mg d’épaisseur différentes (25, 50, 100, 200, 300, 400 et 600 
nm) recuites à 550 °C sous vide primaire pendant 4h ont été analysées par DRX en 
incidence rasante, AFM et MEB-FEG afin d’obtenir leurs caractéristiques structurales et 
microstructurales. 
III.1.a. Etude par diffraction de rayons X en incidence rasante  
La structure cristallographique des couches minces recuites à la température optimale, 
550 °C, a été examinée en fonction de l’épaisseur (Figure 3-18a). Pour les couches minces 
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est insuffisante. Au-delà de 100 nm, les pics caractéristiques de la phase delafossite 
notamment (006), (012), (110), (104), (116) et (202) commencent à apparaitre 
progressivement avec l’augmentation de l’épaisseur.  Ces pics correspondent bien au 
groupe d’espace R-3m de la structure delafossite indexés dans le fichier JCPDS #39-0247. 
Aucun autre pic correspondant à des phases autre que la delafossite n’a été observé sur 
ces diagrammes.  
La Figure 3-18b représente la distance interréticulaire (012) en fonction de l’épaisseur 
des couches minces. Pour les couches minces de 25 et 50 nm, la précision de la valeur de 
d(012) est faible dû à la faible intensité du pic. Même si les valeurs de d(012) déterminées 
sont proches de la valeur calculée à partir des paramètres de maille de la cible, d(012) tend 
à diminuer lorsque l’épaisseur augmente de 25 à 300 nm puis tend à stabiliser au-delà de 
300 nm. Cette tendance montre l’accumulation de contrainte dans la structure delafossite 
avec l’augmentation de l’épaisseur. Ces contraintes tendent à se créer lors du 
refroidissement qui suit le recuit en raison de la différence de coefficient de dilatation 
thermique entre la silice amorphe (0,5 x 10-6 K-1) 74 et la couche mince CuCrO2:Mg (≃30 x 
10-6 K-1 déterminée par dilatométrie sur CuFeO2 par Juliano SCHORNE PINTO pour ses 
travaux de thèse en cours au Cirimat).  
 
Figure 3-18 : a) Diffractogrammes en incidence rasante des couches minces CuCrO2:Mg de 
différentes épaisseurs recuites à 550 °C sous vide. b) d(012) en fonction de l’épaisseur du film. 
La microstructure pourrait être affectée par la présence des contraintes et sera 
investiguée avec la microscopie à force atomique et la microscopie électronique à 
balayage.  
b) a) 
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III.1.b. Etude par microscopie à force atomique  
Les micrographies AFM des couches minces CuCrO2:Mg recuites à 550 °C (Figure 3-19) 
montrent une surface lisse pour les couches minces d’épaisseur 25 et 50 nm où seuls les 
défauts du substrat sont observés. A partir de 100 nm, les grains commencent à être 
visibles avec la rugosité surfacique (Ra) qui augmente avec l’épaisseur à l’exception de 
300 nm. La taille des grains a été estimée en utilisant la segmentation et localisation par 
ligne de partage des eaux. Les couches minces d’épaisseur 100, 200 et 400 nm ont 
respectivement 16, 23 et 32 nm de tailles de grain. Les couches minces d’épaisseur 300 
nm et 600 nm montrent une morphologie différente. En effet, la couche mince d’épaisseur 
300 nm a une surface lisse avec une faible rugosité de surface ce qui limite la 
détermination de taille de grain pour cette épaisseur. Quant à la couche mince d’épaisseur 
600 nm, celle-ci présente des petits grains (25 nm) qui forment des larges clusters de taille 
de l’ordre de 91 nm avec une rugosité de surface très élevée. De façon générale, le résultat 
obtenu montre que le diamètre surfacique des grains augmente avec l’épaisseur du film à 
l’exception de l’épaisseur de 300 nm. 




Figure 3-19 : Micrographies  AFM des couches minces CuCrO2:Mg recuites à 550 °C. 
III.1.c. Etude par microscopie électronique à balayage à effet de champ  
Les micrographies MEB-FEG (Figure 3-20) montrent une morphologie des couches 
minces CuCrO2:Mg recuites à 550 °C quasiment identique à celles observées avec AFM. De 
plus, la vue transverse révèle une microstructure dense en accord avec les faibles 
rugosités de surface déterminées avec les micrographies AFM mais également avec celles 
observées dans les travaux précédents 39, 75. 




Figure 3-20 : Micrographies MEB-FEG en tranche des couches minces CuCrO2:Mg recuites à 
550 °C sous vide. 
La surface et la tranche des films montrent un aspect diffus contrairement aux 
micrographies AFM, ce qui peut s’expliquer par la présence d’une couche de pollution qui 
est d’autant plus visible que la rugosité de surface des films est faible. 
 
 




Figure 3-21 : a)Micrographie optique et b) Micrographie MEB-FEG de la couche mince 
CuCrO2:Mg d’épaisseur 600 nm recuite à 550 °C. 
La vue surfacique de la couche mince d’épaisseur 600 nm observée par microscope 
optique et MEB-FEG (Figure 3-21) révèle des fissures larges. La présence des fissures à 
600 nm indique que la couche mince a subi une contrainte pendant le traitement 
thermique et que cette contrainte a été partiellement ou totalement relâchée par des 
fissures lors de la phase de refroidissement, ce qui est en accord avec les résultats de DRX. 
Pour les épaisseurs inférieures à 600 nm, nous n’avons pas observé de fissures, ce qui 
semble confirmer que les contraintes de traction n’ont pas été relaxées. 
III.2. Analyse des propriétés optiques 
En utilisant la méthode de Tauc 47 comme décrite dans le paragraphe II.4, l’énergie de gap 
indirect a été déterminée pour les différentes épaisseurs des films et tracée dans la Figure 
3-22. Nous observons une diminution de l’énergie de gap quand l’épaisseur augmente. 
Une variation similaire a été observée par Sun et al 76 pour les couches minces CuCrO2 et 
ces auteurs ont expliqué cette variation par la contribution de la taille de grain qui croit 
avec l’épaisseur 77, 78. Dans notre cas, la variation de la contrainte induite par le substrat 
pourrait également influencer l’énergie de gap, en plus de la taille de grains. En effet, la 
diminution de l’énergie de gap lorsque l’épaisseur augmente pourrait s’expliquer par la 
déformation de maille comme le montre la variation de d(012) à la Figure 3-18b. La faible 
variation pour les plus fortes épaisseurs pourrait être due au phénomène de relaxation 
par fissuration que nous avons observé par microscopie (Figure 3-21). 
b) a) 




Figure 3-22 : Energie de gap indirect des couches minces CuCrO2:Mg recuite à 550 °C en 
fonction de l’épaisseur. 
III.3. Analyse des propriétés thermoélectriques et électriques 
III.3.a. Coefficient Seebeck 
La mesure du coefficient Seebeck qui est, en théorie, indépendante de l’épaisseur et de la 
microstructure, (à condition d’avoir une percolation pour assurer la conduction) montre 
des valeurs positives pour toutes les épaisseurs, ce qui confirme une fois de plus que le 
type de porteurs du semi-conducteur CuCrO2:Mg sont des trous.  Le coefficient Seebeck 
est constant pour une épaisseur donnée en fonction de la température de mesure (Figure 
3-23) ce qui signifie que le niveau de Fermi est constant avec la température. Ce résultat 
est en accord avec le mode de conduction par « hopping ».  
De plus, l’énergie de gap indirect est assez grande, ce qui évite les transitions 
électroniques inter-bandes ainsi la présence simultanée des trous et des électrons, qui 
diminuerait la valeur du coefficient Seebeck.   




Figure 3-23 : Coefficient Seebeck des couches minces  CuCrO2:Mg recuites sous vide à 550 °C 
en fonction de la température de mesure.  
Dans le cas d’une conduction par « hopping », le coefficient Seebeck est relié à la densité 
de porteurs d’après la formule de Heikes 66. L’invariance du coefficient Seebeck montre 
que la densité de porteurs ne varie pas en température. Cependant, le coefficient Seebeck 
varie avec l’épaisseur. Il diminue de 25 à 100 nm puis se stabilise à partir de 100 nm aux 
incertitudes de mesure près. La couche mince d’épaisseur 600 nm a un coefficient Seebeck 
de 300 µV.K-1 à 220 °C. La présence de fissures sur cet échantillon a posé des difficultés 
pour la mesure du coefficient Seebeck à basse température mais a permis de montrer à 
220 °C que le coefficient Seebeck obtenu est proche des valeurs observées pour les 
échantillons d’épaisseurs supérieures à 100 nm.  La densité de porteurs calculée à partir 
de la formule de Heikes (décrite dans II.6.a), augmente de 3,85 x 1019 cm-3 à 25 nm à 1,25 
x 1020 cm-3 à 100 nm puis ne varie pas pour les épaisseurs supérieures à 100 nm. 
La variation du coefficient Seebeck donc la variation de densité de porteurs pour les 
épaisseurs inférieures à 100 nm n’est pas attendue et peut être reliée à une insertion 
différente du Mg dans la structure selon l’épaisseur du film. Afin de vérifier cette 
hypothèse, la spectrométrie optique à décharge luminescente a été utilisée sur les couches 
minces d’épaisseur 25, 50 et 100 nm (Figure 3-24)  Le magnésium est en effet présent de 
façon inhomogène dans la couche mince d’épaisseur 25 et 50 nm. Son intensité est 
maximale à la surface et l’interface entre la couche mince et le substrat, contrairement à 
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la couche mince d’épaisseur 100 nm qui présente une répartition du Mg homogène en 
épaisseur.  
 
Figure 3-24 : Spectres d’émission lumineuse des couches minces CuCrO2:Mg recuites à 550 
°C d’épaisseur a) 25 nm, b) 50 nm et c) 100 nm.  
Les couches minces dont les épaisseurs sont inférieures à 100 nm ont donc un dopage 
moins effectif dans l’intégralité de l’épaisseur ce qui entraine une diminution globale de 
la densité de porteurs. 
 
III.3.b. Propriétés électriques 
La variation de la résistivité électrique à 25 °C en fonction de l’épaisseur du film n’est pas 
représentative de la variation classique (Figure 3-25). Les modèles annoncés par Fuches-
a) b) 
c) 
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Sondheimer 79, 80 et Mayadas-Shatzkes 81 prédisent une décroissance de la résistivité 
lorsque l’épaisseur augmente due à la diminution des phénomènes de diffusion des 
porteurs (diffusion aux joints de grain, aux interfaces et à la surface) puis une stabilisation 
de la résistivité du film à la valeur de celle du massif au-delà d’une certaine épaisseur.  
 
Figure 3-25 : Résistivité électrique du film à 25 °C des couches minces CuCrO2:Mg recuites à 
550 °C. 
Dans notre cas, le mécanisme de transport de charge se fait par saut de polaron. Le 
phénomène de diffusion dans ce cas est différent du transport des porteurs libres. En effet, 
la longueur de saut des porteurs est du même ordre de grandeur que le paramètre de 
maille (d’un site de cuivre à un site de cuivre voisin) ce qui est largement inférieur à 
l’épaisseur des films donc dans ces conditions la diffusion aux interfaces peut être 
clairement négligée. Par contre, l’impact de la diffusion aux joints de grain sur la 
conduction par « hopping » est très probable notamment par ajout de barrières de 
potentiel. Ce phénomène sera alors d’autant plus important que l’épaisseur est faible car 
la taille des grains diminue avec l’épaisseur du film (Figure 3-19).  
Pour les faibles épaisseurs, la contribution de faible densité de porteurs déterminée avec 
les mesures Seebeck peut partiellement expliquer la résistivité électrique élevée. 
Cependant, pour la couche mince d’épaisseur 25 nm, la mobilité calculée (µhop = 2,32 x 10-
2 cm2V-1s-1) en utilisant l’équation (3-13), est inférieure à la valeur macroscopique 
obtenue pour la couche mince d’épaisseur 100 nm (µhop = 7,43 x 10-2 cm2V-1s-1). 




Où hs est la densité de porteurs obtenue avec la formule de Heikes.  
Dans le cas d’un transport par saut de polarons, la mobilité peut être exprimée par la 
relation suivante : 
 
Où f est la fréquence du saut, d la distance de saut moyenne entre les sites de cuivre, T la 
température, exp (-2φd) un paramètre qui décrit la décroissance de l’amplitude de la 
fonction d’onde, 𝐸𝜎𝑝 l’énergie d’activation et n un paramètre constant qui dépend de la 
dimension du saut (n = 2 dans le cas des sauts linéaires, n = 4 pour les sauts 2D et n = 6 
pour les sauts 3D). Pour CuCrO2:Mg, la conduction effective par saut de polarons se fait 
principalement suivant l’axe ?⃗? et 𝑏 ⃗  d’un site de cuivre à un autre site de cuivre (l'octaèdre 
CrO6 le long de l'axe c peut être considéré comme une barrière pour le saut de trou), ce 
qui correspond à un mécanisme de transport 2D. 
Dans ce cas, seuls les paramètres d et/ou Ea peuvent modifier la mobilité globale des 
polarons.  
Même si la déformation de maille causée par les contraintes 82 entraine une variation de 
la distance entre les sites de cuivre, l’analyse de DRX en incidence rasante montre que la 
variation de d(012) est très faible (< 0,4%) pour toutes les épaisseurs. De ce fait, la variation 
de la mobilité ne peut pas s’expliquer par la variation du paramètre d à partir de l’équation 
(3-14).  
Par conséquent, la cause la plus probable de la baisse de mobilité pour les faibles 
épaisseurs est la variation de l'énergie d'activation qui peut être due à l’augmentation de 
barrières de potentiels qui sont localisées aux joints de grain 83. Ce résultat est en accord 
avec les observations AFM (Figure 3-19). De plus, l’énergie d’activation déterminée 
(Figure 3-26b) à partir des pentes de ln(σT) en fonction de 1000/T (Figure 3-26a) 
confirme cette hypothèse.  







    (3-14) 




Figure 3-26 : a) Ln (σT) en fonction de 1000/T. b) Energie d’activation en fonction des 
épaisseurs des couches minces CuCrO2:Mg recuites à 550 °C 
A partir de 100 nm, la résistivité électrique augmente, ce qui n’est pas attendu. En effet, 
cette variation n’est pas due à la variation de la densité de porteurs car le coefficient 
Seebeck est quasiment constant lorsque l’épaisseur du film augmente au-delà de 100 nm. 
Par contre, une diminution de la mobilité due aux effets de contrainte 84 révélée par des 
fissures sur les films plus épais (Figure 3-21a et b), peut expliquer cette augmentation de 
la résistivité électrique au-delà de de 100 nm.  A 600 nm, ce phénomène est amplifié avec 
la présence des fissures larges et profondes qui diminuent l’épaisseur utile pour la 
conduction.  
En résumé, dû à des effets de microstructure, de contrainte et de déformation, CuCrO2:Mg 
ne suit pas les modèles classiques proposés pour les couches minces et montre une 
épaisseur optimale de 100 nm pour les propriétés électriques. Rastogi et al 19 ont 
également montré que la conductivité électrique de la couche mince CuCrO2:Mg 
d’épaisseur 115 nm est plus élevée que la couche mince d’épaisseur 355 nm.  Ils ont 
expliqué ce résultat avec les défauts aux joints de grain pour les épaisseurs élevées.  
La Figure 3-27 montre la variation de la mobilité en fonction de la distance de saut 
moyenne des polarons (d) pour différentes valeurs de l’énergie (U) nécessaire pour 
franchir la barrière de potentiel. Ces mobilités sont calculées à 200 °C (200 °C > Tθ/2  où 
Tθ = 870 K 63 ) à partir de l’équation (3-14) en utilisant l’énergie d’activation et la 
fréquence de saut des polarons dans la couche mince CuCrO2:Mg d’épaisseur 300 nm.  La 
a) b) 
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fréquence de saut des polarons est extraite à partir des mesures optiques avec le modèle 
de l’oscillateur de Kim 55 en utilisant le logiciel Scout et vaut 2,60 x 1014 Hz. Le terme Φ de 
l’équation (3-15) peut être écrit en fonction de (U) comme suit : 
 
Avec m la masse de l’électron.  
 
Figure 3-27 : Mobilité calculée en fonction de la distance de saut moyenne des polarons. 
Pour la mobilité expérimentale de la couche mince d’épaisseur 300 nm (1,70 x10-5 m2V-
1s-1), la distance de saut moyenne des polarons est d’environ 10 Å. Cette distance est 
quasiment trois fois plus que la distance Cu-Cu dans la structure delafossite qui est de 
2,96(7) Å. Cette distance de saut moyenne augmente lorsque l’énergie nécessaire pour 
franchir la barrière de potentiel augmente. Les valeurs de mobilités indiquent que U doit 
être faible.  De plus, il est intéressant de noter que la fréquence de saut utilisée correspond 
au mode de phonons optiques et non acoustique. En effet les phonons acoustiques ont des 
fréquences faibles comparés aux phonons optiques et lorsqu’on diminue la fréquence de 
saut, la distance moyenne de saut obtenue pour la mobilité expérimentale tend vers des 
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delafossite a été reportée dans la littérature par Takatsu et al 85 en accord avec notre 
résultat.  
III.3.c. Facteur de puissance 
A partir des mesures de coefficient Seebeck et de conductivité électrique, le facteur de 
puissance des couches minces CuCrO2:Mg de différentes épaisseurs a été calculé et tracé 
en fonction de la température de mesure (Figure 3-28). Ce dernier augmente avec la 
température de mesure. L’épaisseur optimale, 100 nm, atteint un facteur de puissance de 
60 µW.m-1K-2 à 200 °C. Même si, l’étude de l’influence de l’épaisseur sur les propriétés 
thermoélectriques a permis de trouver une épaisseur optimale donnant un PF élevé, les 
valeurs de PF des couches minces restent inférieures à celles des massifs. En effet, pour 
CuCrO2:Mg massif, Hayashi et al 27 ont publié un PF de 56 µW.m-1K-2 à 40 °C et Meng et al 
25 ont annoncé un PF de 65 µW.m-1K-2 à 40 °C. Cependant, l’augmentation rapide de PF en 
température est très intéressante pour de potentielles applications à haute température.  
 
Figure 3-28 : Facteur de puissance des couches minces CuCrO2:Mg recuites à 550 °C sous vide 
en fonction de la température de recuit en comparaison avec les données de la littérature.  
De plus, les couches minces peuvent avoir des facteurs de mérite plus grand que le massif 
car l’épaisseur de la couche mince étant négligeable devant celle du substrat, le transport 
de chaleur se fait principalement par le substrat et la conductivité thermique du substrat 
utilisé (κ(silice amorphe) = 1,38 Wm-1K-1 à Tambiante 86) est très faible comparée au CuCrO2:Mg 
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massif (κ(CuCrO2:Mg massif) = 7 Wm-1K-1 à Tambiante 28). En effet, contrairement au massif, la 
couche mince ne peut pas être considérée seule. Elle forme un matériau composite avec 
le substrat. De ce fait, le facteur de mérite utilisé pour le massif ne peut pas être valide 
dans le cas de la couche mince. Un facteur de mérite modifié peut être utilisé en prenant 
en compte la conductivité thermique du substrat (la conductivité électrique et le 
coefficient Seebeck de la couche mince ne sont pas affectés par la présence du substrat). 
L’étude de transfert thermique dans les couches minces delafossite déposées sur la silice 
amorphe et la validité du facteur de mérite modifié seront présentés dans le chapitre 5.  
IV. Conclusions  
Dans ce chapitre, après avoir décrit l’élaboration des couches minces  CuCrO2:Mg 
par pulvérisation cathodique – magnétron radiofréquence et le traitement thermique 
appliqué, nous avons étudié l’influence de la température de recuit et l’influence de 
l’épaisseur des films sur les propriétés structurales et microstructurales ainsi que sur les 
propriétés optiques, électriques et thermoélectriques.  
Dans un premier temps, l’étude de l’influence de la température de recuit a permis de 
montrer que le dépôt brut et la couche mince recuite à 450 °C sont amorphes ou nano 
cristallisés alors que les couches minces recuites à partir de 500 °C ont une structure 
delafossite pure. La conductivité électrique la plus élevée (0,60 S.cm-1 à 40 °C) est obtenue 
pour la couche mince recuite à 550 °C qui a un coefficient Seebeck de +329 µV.K-1. Pour ce 
matériau, un comportement d’un semi-conducteur dégénéré et un mécanisme de 
conduction par saut de petits polarons ont été identifiés. De plus, grâce à un coefficient 
Seebeck élevé et qui ne varie pas en température entre 40 et 220 °C, le facteur de 
puissance suit la même variation que la conductivité électrique, c’est-à-dire une 
augmentation avec la température de mesure qui atteint 38 µW.m-1.K-2 à 220 °C. Cette 
étude montre donc des résultats encourageants pour une potentielle application de ce 
matériau dans des dispositifs de mesure de température de haute précision grâce à leur 
stabilité à l’atmosphère ambiante et aussi dans des dispositifs TE transparents grâce à ses 
propriétés TCO.  
De ce fait, dans un deuxième temps, l’influence de l’épaisseur des films sur les propriétés 
structurales, microstructurales et thermoélectriques a été étudiée. La variation de 
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microstructure notamment la distance entre les plans (012), la taille des grains, les 
contraintes et les fissures, en fonction de l’épaisseur, a permis d’expliquer les propriétés 
physiques observées.  Le comportement de semi-conducteur dégénéré a été démontré 
pour toutes les épaisseurs étudiées avec un coefficient Seebeck qui ne varie pas en 
fonction de la température de mesure. Cependant, une variation de coefficient Seebeck en 
fonction de l’épaisseur a été observée. Le coefficient Seebeck a diminué pour les couches 
minces d’épaisseur entre 25 nm et 100 nm avant de se stabiliser pour les épaisseurs 
supérieures. Les hypothèses proposées sont la déformation de maille et la ségrégation du 
magnésium aux interfaces qui diminueraient la densité de porteurs pour les faibles 
épaisseurs. La conséquence de la diminution de la densité de porteurs pour les épaisseurs 
inférieures à 100 nm est l’augmentation de la résistivité électrique. A partir de 100 nm, le 
dopage est effectif. La variation de la résistivité électrique est également affectée par la 
variation de la mobilité des trous. A partir du PF calculé, l'épaisseur optimale pour avoir 
une performance thermoélectrique maximale est de 100 nm avec une conductivité 
électrique de 1,7 S.cm-1 et un coefficient Seebeck de 307 μV.K-1, tous deux à 40 ° C. Pour 
cet échantillon, le facteur de puissance atteint 59 μW.m-1K-2 à 200 ° C. Par optimisation de 
l'épaisseur, la conductivité électrique a été augmentée sans impact négatif sur le 
coefficient de Seebeck. Cette étude révèle que le modèle et les théories prédisent 
l'influence de l'épaisseur sur les propriétés physiques mais ne tiennent pas compte de 
plusieurs paramètres tels que les contraintes, les déformations et les microfissures qui 
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Chapitre 4 : Etude du comportement thermoélectrique 
des couches minces de CuFeO2:Mg 
 
  




































A l’état massif, CuFeO2 fait partie des oxydes delafossites qui présentent une forte 
conductivité électrique. Il suscite notamment un grand intérêt pour ses propriétés 
magnétiques et magnétoélectriques 1–4 mais également pour ses propriétés 
optoélectroniques 5–8 et thermoélectriques (TE) 9–12. Ces différentes propriétés ont été 
améliorées grâce au dopage avec Ni 9, Mg 7, Pd 10, Pt 12, Co 13 et Ti 13 et à la sur-
stœchiométrie en oxygène 14, 15. 
 La majorité des études sur CuFeO2 ont été menées sur des échantillons massifs. Peu 
d’auteurs ont préparé ce matériau sous forme de couche mince en utilisant différentes 
techniques de dépôt comme l’ablation laser pulsé 16–19, la pulvérisation cathodique 
radiofréquence 20, 21, l’enduction centrifuge 22–24, l’électrodéposition 25 et la pyrolyse par 
pulvérisation 26. De plus, le comportement thermoélectrique de CuFeO2 dopé ou non dopé 
est rarement étudié sur les couches minces. Stocker et al 14 sont les seuls à avoir étudié 
les propriétés thermoélectriques d’un film épais de CuFeO2 (épaisseur de 25 µm) élaboré 
par un dépôt d’aérosol. 
Les propriétés électriques et thermoélectriques publiées pour les oxydes de CuFeO2 
massifs dopés 7, 9, 10, 12, 13 sont très prometteuses. De ce fait, dans ce chapitre, nous nous 
sommes intéressés au comportement thermoélectrique des couches minces de CuFeO2 
dopé Mg. Pour cela, les couches minces ont été déposées par pulvérisation cathodique 
radiofréquence puis les propriétés physiques (électrique, thermoélectrique et optique) 
ont été étudiées, comparées à celles des couches minces de CuCrO2 dopé Mg (chapitre 3) 
et reliées à des effets de structure et de microstructure. 
I. Elaboration des couches minces de CuFeO2:Mg  
Les couches minces ont été déposées sur des substrats de silice amorphe avec les 
paramètres de dépôt identiques à ceux utilisés pour CuCrO2:3% Mg. La cible de 
CuFe0,97Mg0,03O2 utilisée pour l’élaboration de ces couches minces a été fabriquée pour les 
travaux de thèse de Maeva Lalanne 27. 




I.1. Dépôt par pulvérisation cathodique-magnétron 
Les conditions de dépôt sont reportées dans le Tableau 4-1. La vitesse de dépôt 
déterminée vaut 0,18 nm.s-1.  
Cible  
Substrat 
Densité de puissance (W cm-2) 
Magnétron 
Pression d’argon P (Pa) 
Distance cible-substrat d(cm) 






Tableau 4-1 : Conditions de dépôt des couches minces élaborées par pulvérisation 
cathodique magnétron radiofréquence. 
I.2. Traitement thermique 
 Les couches minces brutes à l’issue du dépôt sont nanocristallines. Pour former la phase 
delafossite, il est nécessaire d’apporter de l’énergie. En prenant en compte le diagramme 
de phases du système ternaire Cu-Cu2O-CuO 28, 29 valable pour les massifs, une large 
gamme de température de traitement thermique a pu être choisie dans le domaine de 
stabilité de CuI afin d’étudier l’influence de la cristallinité de la phase delafossite sur les 
propriétés physiques (Tableau 4-2). 
 
II. Etude des films de CuFeO2:Mg 
Dans cette partie, les couches minces de CuFeO2:Mg brutes et recuites d’épaisseur 300 
nm, ont été étudiées. Les caractéristiques structurales et microstructurales ont été 










350, 400, 450, 500, 
550, 600, 650, 700, 
750 °C 
4h 10 °C/ min 
8,6 Pa 
Vide primaire 
Tableau 4-2 : Conditions de traitement thermique pour CuFeO2:Mg. 




analysées afin de comprendre les propriétés optiques, électriques et thermoélectriques 
de ce matériau.  
II.1. Vérification de la composition des couches minces 
Les dépôts bruts ont été analysés avec la microsonde de Castaing afin de vérifier la 
composition des couches minces. La valeur moyenne de pourcentage atomique est 
obtenue en moyennant dix mesures sur un même échantillon (Tableau 4-3).  
Cu (At%) Fe (At%) Mg (At%) O (At%) 
29,63±0,05 21,87±0,05 0,87±0,05 47,62±0,05 
Tableau 4-3 : Concentration atomique de différentes espèces chimiques de la phase 
delafossite étudiée. 
En normalisant sur le site M (CuMO2), la composition trouvée à partir de ces mesures est : 
Cu1,30Fe0,97Mg0,03O2,09. De la même façon que pour les couches minces CuCrO2:Mg 
(Chapitre 3), un excès de cuivre est observé, ce qui peut être expliqué par le rendement 
de pulvérisation plus élevé du cuivre comparé au celui du fer 30 (Chapitre 2). Il est 
nécessaire de savoir sous quelle forme se retrouve cet excès de cuivre.  
II.2. Caractérisations structurales et microstructurales 
Les couches minces de CuFeO2:Mg brutes ont été traitées thermiquement sous vide aux 
températures définies dans le Tableau 4-2. La structure cristallographique et la 
microstructure obtenues ont été caractérisées avec la diffraction de rayons X en incidence 
rasante, la microscopie électronique à balayage à effet de champ, la microscopie 
électronique en transmission à haute résolution et la microscopie à force atomique. 
II.2.a. Etude par diffraction de rayons X en incidence rasante 
Les diffractogrammes des couches minces brutes et recuites entre 350 et 750 °C pour les 
valeurs de 2Ɵ comprises entre 28 et 45 ° sont présentés dans la Figure 4-1. L’échantillon 
brut et celui traité à 350 °C ne montrent aucun pic de diffraction, ils sont donc amorphes 
ou nanocristallisés. A partir de 400 °C, les pics de diffraction correspondant à la phase 




spinelle et cuprite commencent à apparaitre progressivement et augmentent en intensité 
jusqu’à 500 °C. Le pic de diffraction vers 35,8 ° est difficilement attribuable à une seule 
phase car il peut correspondre aux pics de diffraction le plus intense de CuFeO2 (012), de 
CuO (-111) et de CuFe2O4 (311). Par conséquent, la présence de la phase delafossite pour 
les températures de traitement thermique inférieures à 500 °C est difficile à confirmer. Ce  
résultat est en accord avec le diagramme de phases du système Cu-Fe calculé en utilisant 
le logiciel Factsage d’après les données de la publication de Shishin et al 31 pour la pression 
d’oxygène mesurée dans le four lors du traitement thermique (Figure 4-2).  Même si ce 
diagramme de phase n’est pas adapté dans le cas des couches minces à cause du fort 
rapport surface-volume et des contraintes mécaniques, les domaines de stabilité des 
différentes phases cristallines restent cependant cohérents avec les résultats de cette 
étude. En effet, le diagramme de phases prédit la stabilité de la phase delafossite à partir 
de 549 °C. Sur les diffractogrammes, les pics de la structure delafossite correspondant aux 
plans (006), (101), (012) et (104) du groupe d’espace R-3m (fiche : #01-070-6670) 
apparaissent effectivement au-delà de 550 °C et leur intensité reste quasiment constante 
avec la température de recuit. En outre, il est intéressant de noter la présence du pic (006) 
avec une intensité relative prédite pour la phase delafossite, contrairement aux couches 
de CuCrO2:Mg étudiées dans le chapitre 3. La configuration étant en incidence rasante, il 
est difficile de mettre en évidence une orientation préférentielle car les pics obtenus 
correspondent à des plans qui ont tous un angle différent par rapport à la surface.  
Cependant, la comparaison des échantillons caractérisés dans les mêmes conditions 
demeure possible.  





Figure 4-1 : Diffractogrammes des rayons X en incidence rasante (α = 1°) des échantillons de 
300 nm bruts et recuits entre 350 et 750 °C.  
 
Figure 4-2 : Diagramme de phases du système Cu-Fe calculé à partir des résultats de Shishin 
et al 31 pour une pression d'oxygène de 8,6 Pa (pression dans le four). 
Les phases cristallines présentes pour les faibles températures de recuit sont CuFe2O4 et 
Cu2O. Leurs intensités diminuent progressivement avec la température de traitement en 
laissant apparaitre les pics correspondant à la phase delafossite CuFeO2 et CuO. Plus la 
température de traitement augmente la phase CuO diminue en intensité. A 750 °C aucun 




pic de ces phases secondaires ne peut être observé, seuls les pics de diffractions de la 
phase delafossite CuFeO2 sont visibles.  
La présence de CuO et de Cu2O est prédite par le diagramme de phases lorsque le cuivre 
est en excès. L’excès de cuivre observé avec la microsonde est probablement sous forme 
de CuII dans la couche après dépôt. La diminution de l’intensité du pic correspondant à la 
phase ténorite (CuO) peut donc s’expliquer par la transformation de CuII en CuI et 
l’insertion de ce dernier dans la structure delafossite. Les travaux très récents au Cirimat 
et en cours de publications ont montré que dans la structure delafossite le ratio Cu/Fe 
peut être égal à 1,15, autrement dit la structure delafossite peut accepter soit une sur-
stœchiométrie en cuivre, soit une sous-stœchiométrie en fer allant jusqu’à 15 %. Le reste 
de l’excès de cuivre peut se trouver sous forme mal cristallisé, en petite quantité et 
éventuellement avec une répartition non homogène dans la couche. C’est la raison pour 
laquelle nous ne pouvons pas l’observer sur le diffractogramme à 750 °C.  La présence des 
phases secondaires comme le spinelle, la ténorite et la cuprite est également reportée 
dans la littérature 9, 12, 32 lors de l’élaboration de delafossite au fer.  
A partir de ces diffractogrammes, la distance interréticulaire (006) de la structure 
delafossite a été déterminée en fonction de la température de traitement thermique et 
représentée à la Figure 4-3. La précision des valeurs déterminées fait que seule une 
interprétation qualitative peut être faite. La distance entre les plans (006) diminue de 550 
°C à 600 °C puis augmente avec la température de recuit à partir en indiquant une 
expansion de la maille suivant l’axe 𝑐. A ce stade de l’étude, nous ne pouvons pas 
interpréter cette variation car elle peut être due soit à des effets de composition (insertion 
du dopant, sur-stœchiométrie en Cu…), soit à des effets de contrainte.  





Figure 4-3 : Variation de la distance (006) en fonction de la température de traitement 
thermique. 
La Figure 4-4 montre une micrographie optique de l’échantillon recuit à 750 °C où de 
nombreuses fissures sont observables. Les échantillons recuits à des températures 
inférieures à 750 °C ne présentent pas de fissure visible par microscopie optique.  
 
Figure 4-4 : Micrographie optique de la couche mince de CuFeO2:Mg recuite à 750 °C. 




II.2.b. Etude par microscopie électronique à balayage à effet de champ  
Afin de vérifier la température de formation des microfissures à la surface des 
échantillons recuits à moins de 750 °C, une étude par microscopie électronique à balayage 
a été faite (Figure 4-5). Les résultats montrent qu’à 600 °C, il n’y a pas de fissures et à 
partir de 650 °C, les fissures s’accroissent en taille et en nombre.  
La variation de la distance (006) (Figure 4-3) et les observations faites avec les 
microscopies  (Figure 4-4 et Figure 4-5) amènent à la conclusion qu’il y a une 
accumulation de contraintes de tension jusqu’ à 600 °C suivie par une relaxation 
progressive de ces contraintes par un phénomène de fissuration qui débute à partir de 
650 °C. Cela est probablement dû à la différence importante de coefficient de dilatation 
thermique volumique entre la couche mince de CuFeO2 (valeur de 30 x 10-6 K-1  
déterminée par dilatométrie par Juliano SCHORNE PINTO pour ses travaux de thèse en 
cours au Cirimat) et le substrat de silice amorphe (0,5 x 10-6 K-1) 33. 
 
Figure 4-5 : Micrographies MEB-FEG des couches minces de CuFeO2:Mg d’épaisseur 300 nm. 




La couche mince recuite à 700 °C a été observée de façon approfondie sur la tranche et en 
surface en utilisant un détecteur d’électrons secondaires TLD (Through the Lens 
Detector) et un détecteur d’électrons rétrodiffusés CBS (Concentric BackScattered). La 
vue surfacique de la couche mince analysée avec le détecteur d’électrons secondaires 
montre de la porosité  inter-granulaire avec des zones sombres qui entourent les grains 
(Figure 4-6a). La Figure 4-6b montre également la vue surfacique mais elle est analysée 
avec le détecteur d’électrons rétrodiffusés qui donne une image en contraste chimique et 
est sensible à la densité électronique. Dans ce cas les zones sombres correspondent à la 
porosité dans le film ou à des éléments de faible densité électronique. La porosité 
intergranulaire observée en surface à la Figure 4-6a est également visualisée avec la 
détection d’électrons secondaires. Toutefois, nous pouvons observer la présence de pores 
plus gros qui ne sont pas visibles en vue surfacique et qui sont donc présents dans 
l’épaisseur du film. Les parties claires correspondent à une densité électronique élevée et 
peuvent être attribuées à la phase CuO (phase ayant la plus forte densité électronique) en 
accord avec les résultats de la DRX. La vue transversale (Figure 4-6c) montre que le film 
adhère parfaitement au substrat de silice amorphe et présente une structure dense à 
l’exception de quelques pores clairement visible à l’interface entre le substrat et la couche 
mince avec des dimensions moyennes identiques à celles des pores observés en vue 
surfacique (Figure 4-6b). Cette porosité peut être le résultat du début de la fissuration qui 
serait initiée à l’interface entre la couche et le substrat. 





Figure 4-6 : Micrographies MEB-FEG de la vue  surfacique a) avec le détecteur d’électrons 
secondaires, b) avec le détecteur d’électrons rétrodiffusés et c) de la vue transversale avec le 
détecteur d’électrons secondaires de la couche mince de CuFeO2:Mg recuite à 700 °C. 
II.2.c. Etude par microscopie électronique en transmission à haute 
résolution 
Afin de comprendre au mieux le mécanisme de fissuration de la couche mince observée 
grâce à l’analyse MEB-FEG, une étude par microscopie électronique en transmission à 
haute résolution a été faite sur la tranche de l’échantillon recuit à 700 °C (Figure 4-7). Les 
micrographies obtenues montrent la formation de porosités à l’interface entre la couche 
et le substrat. La préparation de l’échantillon a été faite par FIB qui ne peut générer ces 
porosités. Le refroidissement qui suit l’étape de recuit sous vide de la couche mince, cause 
la rétraction différentielle de la couche mince et du substrat selon leurs coefficients de 
dilatations thermiques respectifs. Cette rétraction finit donc par former ces fissures à 
l’interface qui s’amplifient avec la température.  
a) b) 
c) 





Figure 4-7 : Micrographies MET en vue transversale de la couche mince de CuFeO2:Mg 
d'épaisseur 300 nm recuite à 700 °C. 
La Figure 4-8 montre la répartition des éléments chimiques dans l’épaisseur de la couche 
mince recuite à 700 °C. Le cuivre et le fer sont répartis majoritairement de façon 
homogène à l’exception de quelques zones. Le magnésium n’est pas homogène dans la 
couche. Sa concentration est élevée à la surface et on le trouve également en plus forte 
concentration dans certaines zones dans la couche (zones 1) proches de l’interface film-
substrat. Ces zones coïncident avec des régions plus pauvres en cuivre et enrichies en fer. 
Néanmoins, en effectuant des calculs de composition sur ces zones d’après les 
cartographies EDS nous n’avons pas pu trouver de composition correspondant à un 
spinelle (CuFe2O4 ou MgFe2O4). Les résultats de DRX ont également montré la présence 
des phases CuO et Cu2O. On retrouve bien sur les cartographies EDS des zones riches en 
cuivre et appauvries en fer (zones 2). Cette inhomogénéité de la couche mince peut 
affecter considérablement ses propriétés physiques. Toutefois, au vu des DRX la phase 
majoritaire reste la phase delafossite.  





Figure 4-8 : a) Micrographie TEM en champ clair et cartographies EDS des éléments  b) Mg 
c) Fe et d) Cu. 
II.2.d. Etude par spectrométrie optique de décharge luminescente  
La Figure 4-9 montre le spectre d’émission lumineuse de différents éléments chimiques 
de la couche mince de CuFeO2:Mg brute et recuite à 700 °C. La pulvérisation des éléments 
a été effectuée à 350 Pa avec une puissance de 50 W et un pulse de 0,5. Les intensités du 
silicium et du magnésium ont été multipliées respectivement par 10 et 50 pour bien 
mettre en évidence leur variation. La Figure 4-9a indique que la couche mince brute a une 
répartition homogène des éléments chimiques en profondeur alors que la couche mince 

























(Figure 4-9b). Même si en général, l’interprétation des résultats sur les premières couches 
pulvérisées n’est pas significative, le fait d’observer une forte intensité du magnésium 
vers les premières secondes sur l’échantillon traité confirme une forte concentration à la 
surface en accord avec la Figure 4-8b. Le traitement thermique favorise donc la migration 
du magnésium à la surface et à l’interface. Ces résultats accompagnés des cartographies 
EDX (Figure 4-8) confirment que le dopage au magnésium n’est pas complétement effectif 
dans la couche mince de CuFeO2:Mg. 
 
Figure 4-9 : Spectre d’émission lumineuse de la couche mince de CuFeO2:Mg a) brute et b) 
recuite à 700 °C. 
II.2.e. Etude par microscopie à force atomique 
La microstructure des couches minces de CuFeO2:Mg observées à l’AFM montre une 
surface totalement différente de celle des couches minces de CuCrO2:Mg (Figure 4-10). En 
effet, contrairement à ces dernières, il est difficile de distinguer des grains individuels sur 
les micrographies obtenues, ce qui complique la détermination des tailles de grains. La 
présence d’orientation selon (006) observée dans le cas de CuFeO2:Mg avec la DRX 
contrairement à la couche mince CuCrO2:Mg pourrait impacter la microstructure. La 
rugosité de surface (RMS) a été déterminée avec le logiciel Gwyddion et augmente avec la 
température de traitement thermique (Figure 4-11). Cela peut être le résultat de la 
croissance des grains avec la température de recuit. Les couches minces recuites au-delà 
de 700 °C présentent un accroissement très marqué de la rugosité inter-granulaire 
 
a) b) 




concomitant avec l’apparition des fissures mises en évidence dans les micrographies de 
la Figure 4-5 et de la Figure 4-7. 
 
Figure 4-10 : Micrographies AFM des couches minces de CuFeO2:Mg d'épaisseur 300 nm 
recuites à différentes températures. 
 
Figure 4-11 : Rugosité de surface des couches minces de CuFeO2:Mg d'épaisseur 300 nm en 
fonction de la température de traitement thermique. 




II.3. Analyse des propriétés optiques 
CuFeO2 n’est pas transparent dans le visible mais  il a été longtemps étudié en tant que 
semi-conducteur transparent dans l’infrarouge (TCO) et absorbant dans le visible 34 grâce 
à ses propriétés optiques 5–7, 15, 19, 26, 35, 36. La transmission totale et la réflexion totale ont 
été mesurées sur les couches minces de CuFeO2:Mg d’épaisseur 300 nm traitées à 
différentes températures sous vide (Figure 4-12). Les résultats obtenus montrent que la 
température de recuit influence les propriétés optiques de la couche mince. La 
transmission totale moyenne de la couche mince recuite à 750 °C, qui ne contient pas de 
phase d’impureté visible en DRX, est de 8 % et sa réflexion totale moyenne est de 19 % 
pour les longueurs d’onde du visible (400-800 nm). 
 
Figure 4-12 : a) Transmission totale et b) réflexion totale des couches minces de CuFeO2:Mg 
d'épaisseur 300 nm en fonction de la longueur d'onde.  
Dans un premier temps, la méthode de Tauc 37 expliquée dans le chapitre 3 a été utilisée 
pour déterminer les énergies de gap direct et indirect. Pour cela, les courbes représentant 
(h)2 pour une transition directe et (h)1/2 pour une transition indirecte ont été tracées 
a) b) 




en fonction de l’énergie du photon h (Figure 4-13 a et b). Les variations de ces courbes 
(forme arrondie) ne permettent pas une bonne extrapolation linéaire afin d’estimer une 
valeur de l’énergie de gap direct et indirect. Cependant, la Figure 4-13a et la Figure 4-13b 
montrent plusieurs portions quasiment linéaires en indiquant la présence de plusieurs 
transitions optiques possibles avec l’énergie de gap indirect la moins énergétique 
approximée à ≃ 0,94±0,05 eV. Benko et Koffyberg 7, Ong et al 38 et Deng et al 6 ont 
également montré l’existence de plusieurs transitions optiques pour CuFeO2 (Tableau 
4-4). Cela est en accord avec une structure de bande complexe avec des multi vallées 
paraboliques. 
 Eg indirect ΔE1 ΔE2 
Benko et Koffyberg 7 1,15 eV 2,03 eV 3,35 eV 
Ong et al 38 1,30 eV 2,06 eV 3,10 eV 
Deng et al 6 1 eV 2,04 eV - 
Tableau 4-4 : Quelques valeurs d’énergie de gap de CuFeO2 trouvées dans la littérature.  
 
Figure 4-13 : a) (h)2 et b) (h)1/2 en fonction de h des couches minces de CuFeO2:Mg 
d’épaisseur 300 nm. 
Pour déterminer les énergies de gap avec plus de précision, la simulation avec le logiciel 
Scout 39 a été réalisée sur les données optiques de la couche mince recuite à 750 °C 
puisque celle-ci ne montre pas d’impureté sur le diffractogramme (Figure 4-14). La 
courbe simulée est ajustée à la courbe expérimentale en utilisant les mêmes modèles 
utilisés pour l’oxyde CuCrO2:Mg mais avec trois transitions de bandes. Il s’agit du nombre 
a) b) 




de transition de bande minimale pour ajuster correctement les données expérimentales. 
En affinant les paramètres du modèle et pour une épaisseur de film ajustée de 328 nm la 
simulation donne une énergie de gap de 1,5 eV et des transitions optiques à 1,76 eV et à 
2,35 eV qui restent éloignées des valeurs représentées au Tableau 4-4. Cependant, les 
valeurs d’énergies de gap expérimentales et théoriques pour CuFeO2 ont une large 
dispersion entre 0,15 eV et 1,55 eV dans la littérature 6, 7, 18, 25, 38, 40–42. La valeur obtenue 
(1,5 eV) reste néanmoins inférieure à celle trouvée pour CuCrO2:Mg (2,92 eV) en accord 
avec la littérature 7. Même si la couche caractérisée était parfaitement pure par DRX, une 
légère contribution de CuO ou Cu2O ne peut pas être exclue puisque l’analyse chimique a 
montré un faible excès de cuivre.  
 
Figure 4-14 : a) Transmission totale et b) réflexion totale mesurées et  modélisées de la 
couche mince de CuFeO2:Mg recuite à 750 °C. 
Pour les propriétés thermoélectriques intéressantes, il est nécessaire d’avoir une énergie 
de gap élevée car la transition interbande sera à des températures plus élevées (Eg = 
10kBT). Dans le cas de CuFeO2:Mg, pour une énergie de gap de 1,5 eV, la température de 
transition interbande calculée est de 1471°C, ce qui reste tout de même très élevée.   
II.4. Analyse des propriétés électriques 
Les propriétés électriques des couches minces de CuFeO2:Mg ont été déterminées avec la 
méthode des quatre pointes. La conductivité électrique à 25 °C des couches minces de 
CuFeO2:Mg d’épaisseur 300 nm en fonction de la température de traitement thermique 
a) b) 




est représentée à la Figure 4-15a. Elle augmente avec la température de recuit jusqu’à 700 
°C et atteint 1,08 S.cm-1 puis diminue drastiquement après un recuit à 750 °C. Les 
caractérisations microstructurales (insert de la Figure 4-15a) ont montré que la couche 
mince recuite à 750 °C présente des larges fissures  limitant le volume utile de conduction 
du courant. Ceci explique la faible valeur de la conductivité électrique à cette température 
de recuit. De ce fait, l’étude sur la couche mince recuite à 750 °C ne sera pas poursuivie. 
La conductivité électrique maximale est obtenue pour la couche mince recuite à 700 °C.  
L’étude des propriétés électriques sur l’oxyde CuCrO2:Mg a montré que la conductivité 
électrique est optimale pour une épaisseur de 100 nm. Afin de trouver l’épaisseur 
optimale pour les couches minces de CuFeO2:Mg, quatre épaisseurs différentes ont été 
étudiées dans cette partie. Pour cela, la conductivité électrique a été mesurée sur les 
couches minces d’épaisseurs 100 nm, 200 nm, 300 nm et 400 nm traitées à 700 °C. La 
Figure 4-15b montre une augmentation de la conductivité électrique avec l’épaisseur 
jusqu’à 300 nm puis une diminution à 400 nm. Cette diminution de la conductivité 
électrique peut également être expliquée par la présence des fissures dans la couche 
mince (insert de la Figure 4-15b). La conductivité électrique maximale est donc obtenue 
pour la couche mince d’épaisseur de 300 nm. L’augmentation de la température de recuit 
et l’augmentation de l’épaisseur provoquent tous les deux, l’accumulation des contraintes 









Figure 4-15 : Conductivité électrique à 25 °C a) des couches minces de CuFeO2:Mg d'épaisseur 
300 nm en fonction de la température de traitement thermique, insert : micrographie 
optique de la couche mince recuite à 750 °C b) des couches minces de CuFeO2:Mg traitées à 
700 °C en fonction de l’épaisseur, insert : micrographie optique de la couche mince 
d’épaisseur 400 nm. 
A partir de ces résultats, les couches minces d’épaisseur 300 nm ont été choisies pour 
poursuivre l’étude. Avant de caractériser ces échantillons en température, la stabilité 
chimique et structurale ont été vérifiées sous air jusqu’à 400 °C par DRX en incidence 
rasante. La conductivité électrique (Figure 4-16) augmente avec la température due à une 
augmentation de porteur de charge et/ou de leur mobilité, ce qui correspond bien à un 
comportement semi-conducteur. La variation de la conductivité électrique est identique 
lors de la montée et de la descente en température, ce qui confirme la stabilité de la couche 
dans la gamme de mesure. La valeur de conductivité électrique (σ = 1,08 S.cm-1 à 25 °C) 
obtenue pour l’échantillon recuit à 700 °C est supérieure à celle publiée par Deng et al 6 
(σ = 0,31 S.cm-1 à température ambiante) pour la couche mince de CuFeO2 dopée à 2% Mg 
et Chen et al 5 (σ = 0,358 S.cm-1 à température ambiante) pour la couche mince de CuFeO2 
non dopée. D’après les résultats publiés par ces auteurs, le dopage de la couche mince de 
CuFeO2 n’améliore pas significativement la conductivité électrique 6. D’une part, la 
répartition du dopant dans la couche mince peut affecter plus ou moins la conductivité 
électrique (dopage non effectif). Dans le cas d’un dopage inhomogène, le dopant pourrait 
se retrouver sous forme d’oxyde aux joints de grains et ainsi favoriser l’augmentation de 
barrière de potentiel ce qui a pour résultat une diminution de la conductivité électrique. 
D’autre part, suivant la technique de dépôt utilisée, la variation de microstructure, les 
lacunes et les défauts font que la couche mince de CuFeO2 non dopée peut avoir une 
  




conductivité électrique plus grande que la couche mince de CuFeO2 dopée. Par exemple, 
Zhang et al ont trouvé 1,72 S.cm-1 à 300 K pour une couche mince de CuFeO2 épitaxiée et 
non dopée où l’absence de joints de grains favorise la conduction électrique.  
 
Figure 4-16 : La conductivité électrique des couches minces de CuFeO2:Mg d'épaisseur 300 
nm recuites à différentes températures en fonction de la température de mesure en montée 
et en descente de température. 
Le mécanisme de conduction dans CuFeO2 n’est pas très bien compris d’après la 
littérature. Certains auteurs 5, 12, 22 ont publié que CuFeO2 présente une conduction de 
bande alors que d’autres auteurs 7, 43 lui ont attribué une conduction par saut de petits 
polarons à température ambiante. Benko et Koffyberg assignent l’absence d’effet Hall à la 
faible mobilité (≃10-4  m2V-1s-1) et ils montrent ainsi un mécanisme de conduction par saut 
de petits polarons dans le cas de CuFeO2. Afin de vérifier la présence de ce mécanisme de 
conduction, la tension de l’effet Hall a été mesurée sur la couche mince de CuFeO2:Mg 
traitée à 700 °C sous un champ magnétique de 0,5 T à température ambiante. L’absence 
de variation de la tension de Hall avec et sans champ magnétique est également confirmée 
dans notre cas. De ce fait, le mécanisme de saut de petits polarons entre Cu+ et Cu2+ est le 
plus probable à température ambiante et sera pris en considération. En dopant l’oxyde 
CuFeO2 par Mg, des porteurs de charges de type trous sont formés en majorité par 
compensation de charge lorsque Mg2+ se substitue à Fe3+. L’énergie d’activation des 
polarons (trou +champ de polarisation) dans ce cas est donnée par la pente de la courbe 




ln(σT) en fonction de 1000/T représentée dans la Figure 4-17a. L’énergie d’activation 
diminue  avec la température de recuit comme le montre la Figure 4-17b. La variation de 
l’énergie d’activation peut être attribuée à la fois à la cristallisation de la couche mince et 
à la diminution de la quantité de phases secondaires avec la température de recuit en 
accord avec les résultats de DRX.  
 
Figure 4-17 : a) Ln(σT) en fonction de 1000/T et b) énergie d’activation en fonction de la 
température de traitement thermique des couches minces de CuFeO2:Mg d’épaisseur 300 nm. 
II.5. Analyse des propriétés thermoélectriques 
Les propriétés thermoélectriques des couches minces de CuFeO2:Mg sont rarement 
étudiées dans la littérature. Néanmoins, ces couches minces présentent une bonne 
conductivité électrique qui, de plus, augmente avec la température, ce qui est un avantage 
pour les propriétés thermoélectriques et pour une application potentielle à haute 
température. Dans cette partie, la contribution de la conductivité électrique et du 
coefficient Seebeck pour les propriétés thermoélectriques des couches minces de 
CuFeO2:Mg d’épaisseur 300nm seront étudiées. Quant à la conductivité thermique, elle 
sera discutée dans le chapitre suivant.  
La Figure 4-18 montre la variation de la conductivité électrique et du coefficient Seebeck 
à 40 °C en fonction de la température de traitement thermique des couches minces de 
CuFeO2:Mg. Lorsque la conductivité augmente le coefficient Seebeck diminue et vice-
versa. Ceci traduit le fait que les deux propriétés sont reliées via la densité de porteurs. 
En négligeant toute variation de la stœchiométrie en oxygène, l’évolution de la densité de 
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porteurs avec la température de recuit pourrait indiquer à première vue que l’insertion 
des atomes de Mg dans la structure delafossite s’accroît avec la température de traitement 
thermique. Cependant, l’étude par spectrométrie optique de décharge luminescente a 
montré que le traitement thermique favorise l’enrichissement du magnésium à l’interface 
et à la surface et rend le dopage moins effectif. Par conséquent, il est plus probable que la 
diminution de la proportion de phases secondaires avec la température de traitement 
observée par DRX soit responsable de cette variation de la densité de porteurs. La couche 
mince recuite à 700 °C a la conductivité électrique la plus élevée et le coefficient Seebeck 
le plus faible. Par conséquent, elle a une densité de porteurs maximale qui vaut 3,6x1019 
cm-3. Cette valeur a été calculée en utilisant la relation de Heikes 44 décrite dans la chapitre 
1 dans le cas d’une conduction par saut de petit polarons avec la dégénérescence du 
couplage spin-orbite de Cu+ et de Cu2+ qui vaut respectivement 1 et 4. De plus, le signe du 
coefficient Seebeck indique que CuFeO2:Mg est un semi-conducteur de type p en accord 
avec la littérature 7.  
 
Figure 4-18 : Variation de la conductivité électrique et du coefficient Seebeck à 40 °C  des 
couches minces de CuFeO2:Mg en fonction de la température de traitement thermique. 
Le coefficient Seebeck des couches minces de CuFeO2:Mg a été mesuré en température en 
utilisant le montage décrit dans le chapitre 2 (Figure 4-19a). Il diminue avec la 
température avant de se stabiliser vers 150 °C pour tous les échantillons excepté la couche 
mince recuite à 700 °C pour lequel il ne varie pas avec la température entre 40 et 250 °C. 




La Figure 4-19b montre la répétabilité de la mesure du coefficient Seebeck de la couche 
mince recuite à 700 °C. La variation identique du coefficient Seebeck lors de la montée et 
de la descente en température pendant la mesure confirme une fois de plus la stabilité de 
la phase delafossite sous air jusqu’ à 250 °C. 
 
Figure 4-19 : a) Coefficient Seebeck des couches minces de CuFeO2:Mg d'épaisseur 300 nm 
en fonction de la température de mesure. b) Coefficient Seebeck de l'échantillon recuit à 700 
°C en fonction de la température de mesure en montée et en descente de température. 
L’invariance du coefficient Seebeck avec la température confirme le mode de conduction 
par hopping de la couche mince recuite à 700 °C. En revanche les couches minces recuites 
à des températures inférieures à 700 °C ont un coefficient Seebeck qui varie à basse 
température. Le «Jonker plot» 45 montre le comportement  non dégénéré  entre 40 et 150 
°C probablement dû aux impuretés (par exemple : CuO type-p) (Figure 4-19a et Figure 
4-20). Cependant, il est difficile d’attribuer le comportement dégénéré aux couches 
minces de CuFeO2:Mg à haute température lorsque la pente  des courbes à la Figure 4-20 
est différente de celle de la droite de Jonker (kB/q = ±86,17 µV.K-1) car dans le cas d’une 
conduction par saut de polarons, le coefficient Seebeck ne dépend que de la densité de 
porteurs d’après la relation de Heikes 44 et est donc indépendant de la température. 
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Figure 4-20 : Coefficient Seebeck des couches minces de CuFeO2:Mg d'épaisseur 300 nm en 
fonction de ln(σ) : « Jonker plot ». 
Pour évaluer les performances thermoélectriques des couches minces de CuFeO2:Mg 
recuites à différentes températures, le facteur de puissance (PF = σs²) a été calculé en 
utilisant la conductivité électrique et le coefficient Seebeck. La Figure 4-21a montre le 
facteur de puissance en fonction de la température de mesure et la comparaison avec les 
données de la littérature pour les matériaux massifs. En accord avec la littérature 12, 46, les 
facteurs de puissance calculés augmentent avec la température de mesure. La Figure 
4-21b montre l’augmentation du facteur de puissance avec la température de traitement 
thermique. En raison de la forte croissance de la conductivité électrique (Figure 4-18), le 
maximum est obtenu pour l’échantillon recuit à 700 °C et vaut 83 µW.m-1K-2 à 200 °C. 
Cependant, ces valeurs restent inférieures à celle du massif dopé au Mg publié par Nozaki 
et al 13 mais supérieures au massif non dopé publié par Ruttanapun et al 46. Stöcker et al 
14 ont également montré que CuFeO2 massif a un facteur de puissance plus élevé que des 
films déposés par voie aérosol (3 µW.m-1K-2 à 400 °C). En comparaison avec les films 
étudiés par Stöcker et al, la couche mince de CuFeO2:Mg déposée par pulvérisation 
cathodique magnétron et recuite à 700 °C étudiée dans nos travaux présente des 
propriétés thermoélectriques bien plus performantes.  





Figure 4-21 : a) Facteur de puissance en fonction de la température de mesure avec les 
données de la littérature. b) Facteur de puissance en fonction de la température de 
traitement thermique pour deux températures de mesure des couches minces de CuFeO2:Mg 
d'épaisseur 300 nm. 
L’étude sur les couches minces CuFe0.97Mg0.03O2 a révélé des propriétés 
thermoélectriques intéressantes. Toutefois, ce matériau est difficile à obtenir à l’état pur. 
De plus, CuFeO2 tend à se décomposer en un mélange constitué de CuFe2O4 et de CuO à 
partir de 500 °C 27 alors que CuCrO2 est stable jusqu’à 1000 °C 47. Cette instabilité de 
CuFeO2 pourrait être un frein pour des applications potentielles à haute température 
malgré un facteur de puissance élevé par rapport à la couche mince CuCrO2:Mg. 
III. Conclusions  
Dans ce chapitre 4, les couches minces de CuFeO2:Mg ont été étudiées pour leurs 
propriétés thermoélectriques. Les conditions de dépôt sont identiques à celles de 
CuCrO2:Mg à l’exception du temps de dépôt qui a été adapté à chaque épaisseur. Un 
traitement thermique sous vide primaire pendant 4h a été appliqué aux couches minces 
brutes afin de former la phase delafossite.  
La caractérisation structurale des couches minces de CuFeO2:Mg traitées entre 550 et 750 
°C a révélé la présence de phases secondaires qui disparaissent progressivement jusqu’à 
750 °C. La couche mince recuite à 750 °C présente une phase delafossite pure en 
diffraction des rayons X. Cependant, cet échantillon révèle des fissures au MEB. La 
formation de ces fissures sur les échantillons recuits à des températures inférieures à 
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750°C a été étudiée avec le MET. Les spectres d’émissions lumineuses des couches minces 
et l’analyse EDS ont montré qu’à l’état brut, les éléments chimiques sont répartis de façon 
homogène dans la couche alors qu’après un traitement thermique à 700 °C le magnésium 
est enrichi en surface et à l’interface.  La microstructure observée à l’AFM est très 
différente de celle des couches minces de CuCrO2:Mg, avec une rugosité de surface plus 
élevée par rapport à ces dernières. Les propriétés physiques étudiées sont impactées par 
la structure et la microstructure de ces couches minces. Les mesures optiques ont permis 
de déterminer par simulation l’énergie de gap de 1,5 eV. La conductivité électrique 
optimale est obtenue pour la couche mince d’épaisseur 300 nm recuite à 700 °C et vaut 
1,08 S.cm-1 à 25 °C. Grâce à un coefficient Seebeck constant et une conductivité électrique 
élevée, le facteur de puissance atteint 89 µW.m-1K-2 à 245 °C. 
En résumé, la couche mince de CuFeO2:Mg d’épaisseur 300 nm recuite à 700 °C présente 
les meilleures propriétés thermoélectriques en termes de facteur de puissance en 
comparaison avec la couche mince CuCrO2:Mg. Les études antérieures ont montré que 
CuFeO2 est stable jusqu’à 500 °C sous air, ce qui donne la possibilité à ce matériau d’être 
un candidat potentiel pour des applications dans les dispositifs thermoélectriques à des 
températures d’utilisation inférieures à 500 °C.  
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Chapitre 5 : Etude du comportement thermoélectrique 
des couches minces de CuCr0,84Fe0,16O2:Mg 
  




































Les couches minces de CuCrO2:Mg et de CuFeO2:Mg ont été étudiées dans les chapitres 
précédents et ont montrées des intérêts différents. La couche mince de CuCrO2:Mg 
optimale a été obtenue à une température de traitement de 550 °C sous vide, ne contient 
pas de phase secondaire et est stable jusqu’à 1000 °C sous air 1. De plus, le dopage en Mg 
est homogène dans la couche. Quant à la couche mince de CuFeO2:Mg optimale, elle 
présente un meilleur facteur de puissance malgré une répartition inhomogène du Mg dans 
l’épaisseur de la couche et une forte fissuration.  
Dans ce chapitre, nous avons étudié une solution solide en substituant quelques atomes 
de chrome par le fer dans la structure CuCrO2:Mg. La composition choisie arbitrairement 
(CuCr0,84Fe0,16O2 dopé 3% Mg) demeure riche en chrome pour garder la stabilité en 
température de CuCrO2 :Mg. L’objectif était donc de vérifier si cette substitution améliore 
les propriétés thermoélectriques et de transport. Ruttanapun et al 2 ont montré en effet 
que dans le massif CuFe1-xCrxO2 ,le coefficient Seebeck et la conductivité électrique 
pouvaient être améliorés grâce à la présence des ions Cr3+et Fe3+ et la conductivité 
thermique pouvait être diminuée par les contraintes de maille. 
Pour mener cette étude, les couches minces de ce matériau sont déposées par 
pulvérisation cathodique radiofréquence et ses propriétés thermoélectriques ont été 
étudiées et comparées à celles des couches minces de CuCrO2:Mg (chapitre 3) et de 
CuFeO2:Mg (chapitre 4). 
I. Elaboration des couches minces de CuCr0.84Fe0.16O2:Mg 
Les couches minces ont été déposées sur des substrats de silice amorphe avec les 
paramètres de dépôt identiques à ceux utilisés pour CuCrO2:3% Mg et CuFeO2:3% Mg. La 
cible de CuCr0,84Fe0,16O2 :3% Mg utilisée pour l’élaboration de ces couches minces a été 
fabriquée au cours des travaux de thèse de Maeva Lalanne 1. 




I.1. Dépôt par pulvérisation cathodique-magnétron 
Les conditions de dépôts sont reportées dans le Tableau 5-1. La vitesse de dépôt vaut 0,15 
nm.s-1. Elle est comprise entre celle de CuCrO2:3% Mg (0,14 nm.s-1) et de CuFeO2:3% Mg  
(0,18nm.s-1), tout en demeurant proche de celle de delafossite au chrome compte tenu de 
sa faible substitution en fer.   
Cible  
Substrat 
Densité de puissance (W cm-2) 
Magnétron 
Pression d’argon P (Pa) 







Tableau 5-1 : Conditions de dépôt des couches minces élaborées par pulvérisation 
cathodique magnétron radiofréquence. 
I.2. Traitement thermique 
Une large gamme de température de traitement thermique a été choisie en prenant en 
compte la température de traitement thermique optimale de CuCrO2:Mg (550 °C) et de 
CuFeO2:Mg (700 °C). Les conditions expérimentales sont décrites dans le Tableau 5-2. 
II. Etude de films de CuCr0,84Fe0,16O2:Mg  
En raison de la teneur en chrome qui est proche de CuCrO2:Mg, nous avons choisi d’étudier 
des couches minces d’épaisseur 100 nm correspondant à l’épaisseur optimale de 
CuCrO2:Mg trouvée dans le chapitre 3. La substitution de quelques atomes de Cr par les 
atomes de Fe dans l’oxyde CuCr0.97Mg0.03O2 devrait influencer la distance moyenne Cu-Cu 
qui pourrait affecter les propriétés de transport de ce nouveau matériau.  
Tableau 5-2 : Conditions de traitement thermique pour CuCr0,84Fe0,16O2:Mg.  










500, 550, 600, 
650, 700, 800 °C 
4h 10 °C/ min 
8,6 Pa 
Vide primaire 




II.1. Vérification de la composition des couches minces 
La composition chimique des couches minces déposées a été vérifiée en utilisant la 
microsonde de Castaing. Le Tableau 5-3 représente la concentration atomique, moyenne 
sur dix mesures, des différentes espèces chimiques présentes dans les couches minces 
déposées. La présence de Fe et de Mg dans la couche mince a été confirmée. En 
normalisant à 1 les valeurs obtenues sur le site M, la formule chimique de la phase 
delafossite obtenue est Cu1.23(Cr0.79Fe0.17Mg0.04)O2,05. Le rapport Cr/Fe est proche de la 
valeur recherchée. Cependant, un excès de cuivre est observé comme dans le cas des 
oxydes CuCrO2:Mg et CuFeO2:Mg. 
Cu (At%) Cr(At%) Fe (At%) Mg (At%) O (At%) 
28,87±0,05 18,42±0,05 3,92±0,05 0,87±0,05 47,93±0,05 
Tableau 5-3 : Concentration atomique des différentes espèces chimiques dans les couches 
minces déposées. 
D’après les études dans les chapitres précédents, cet excès de cuivre se trouve sous forme 
CuO dans les couches minces. Il est intéressant de vérifier si c’est le cas dans les couches 
minces de Cu(Cr,Fe)O2:Mg. 
II.2. Caractérisations structurales et microstructurales 
Les couches minces déposées ont été traitées thermiquement entre 500 et 800 °C sous 
vide primaire pendant 4h pour former la phase delafossite Cu(Cr,Fe)O2:Mg.  La structure 
et la microstructure de ces couches minces ont été étudiées dans cette partie.  
II.2.a. Etude par diffraction de rayons X en incidence rasante 
Les couches minces traitées ont été analysées par diffraction de rayons X en incidence 
rasante. Les diffractogrammes correspondants sont reportés à la Figure 5-1. Les pics de 
diffraction de la phase delafossite apparaissent graduellement par augmentation de leur 
intensité lorsque la température de traitement thermique augmente. Les couches minces 
traitées à 600 et 650 °C présentent un pic de diffraction de la phase ténorite (CuO) vers 
38,7 ° qui disparait à plus haute température de recuit. Ce pic est à peine perceptible sur 




les diffractogrammes de l’oxyde CuCrO2:Mg étudié dans le chapitre 3. L’excès de cuivre 
mis en évidence par l’analyse microsonde cristallise donc sous forme de CuO 
progressivement avec la température de recuit jusqu’à 650 °C. A partir de 650 °C, cet excès 
de cuivre n’est plus observable sur les diffractogrammes.  
L’oxyde Cu(Cr,Fe)O2:Mg a une intensité relative du pic (006) très faible comme dans le cas 
de l’oxyde CuCrO2:Mg. Ce résultat est probablement dû au fait que les paramètres de 
maille des couches mines de Cu(Cr,Fe)O2:Mg demeurent proches de ceux de CuCrO2:Mg. 
 
Figure 5-1 : Diffractogrammes des couches minces de Cu(Cr,Fe)O2:Mg recuites. 
Nous avons choisi de reporter la variation des distances entre les plans (110) et la largeur 
à mi-hauteur du pic associé qui est le second le plus intense, en fonction de la température 
de traitement. En effet le pic (012) peut contenir la contribution d’autres phases et en 
particulier la ténorite dont les plans (-111) diffractent vers 35,56 °, c’est-à-dire proche du 
pic (012) de la delafossite. La Figure 5-2a montre la variation de la largeur à mi-hauteur 
(FWHM) du pic (110) en fonction de la température de traitement thermique. En 
négligeant les imperfections du réseau (micro-contraintes, défauts etc), la diminution de 
FWHM traduit de façon qualitative une augmentation de taille des cristallites d’après la 
relation de Scherrer. La croissance des cristallites avec l’augmentation de la température 
de recuit est un phénomène classique dans le cas des couches minces.  




La Figure 5-2b montre l’augmentation de d(110) en fonction de la température de recuit. 
Il est difficile d’interpréter cette variation car elle peut être expliquée soit par les effets de 
compositions ou soit par les effets de contraintes.  
 
Figure 5-2 : a)FWHM du pic (110)  et b) d(110) en fonction de la température de traitement 
thermique. 
 Les distances interréticulaires d(012) et d(110) des couches minces de CuCrO2:Mg et de 
Cu(Cr,Fe)O2:Mg de 100 nm d’épaisseur ont été calculées et reportées dans le Tableau 5-4. 
Les valeurs obtenues montrent un agrandissement de la maille lorsque les atomes de 
chrome sont substitués par des atomes de fer, ce qui est cohérent avec la taille des ions 
Cr3+ (0,615 Å) et des ions Fe3+ (0,645 Å). En supposant que le coefficient de dilatation de 
l’oxyde mixte est proche de CuCrO2:Mg (composition proche), la contrainte est considérée 
comme étant la même pour les deux couches et l’augmentation des distances 
interréticulaires confirme donc l’insertion des atomes de fer dans la structure delafossite 
CuCrO2:Mg. 
Echantillons d(012) (Å) d(110) (Å) 
CuCrO2:Mg (t = 100 nm ; TT = 550 °C) 2,474  0,002 1,481 0,002 
Cu(Cr,Fe)O2:Mg (t = 100 nm ; TT = 550 °C) 2,479 0,002 1,488  0,002 
Tableau 5-4 : Comparaison des distances interréticulaires. 
a) b) 




II.2.b. Etude par microscopie à force atomique 
La microstructure des couches minces de Cu(Cr,Fe)O2:Mg recuites a été analysée avec la 
microscopie à force atomique. Les images traitées avec le logiciel Gwyddion sont 
reportées à la Figure 5-3. Elles montrent une croissance des grains entre 500 °C et 550 °C. 
Ce  résultat est cohérent avec la variation des FWHM observée par diffraction des rayons 
X (Figure 5-2). Par contre, au-delà de 550 °C, les micrographies AFM ne permettent pas 
de distinguer des grains individuels à la surface alors que la diminution de FWHM montre 
une croissance continue des cristallites jusqu’à 650 °C. Cette différence observée peut être 
expliquée par le fait que la diffraction des rayons X est sensible à la taille des cristallites 
sur toute l’épaisseur alors que l’AFM ne donne qu’une image des grains de la surface qui 
peuvent être constitués de plusieurs cristallites. L’échantillon recuit à 800 °C montre des 
microfissures à la surface qui ne sont pas visibles au microscope optique. La présence de 
ces microfissures aux températures de traitement les plus hautes pourrait expliquer 
l’inversion de la variation de d(110) au-delà de 700 °C (Figure 5-2b).   
 
Figure 5-3 : Micrographies AFM des couches minces de Cu(Cr,Fe)O2:Mg traitées . 





Figure 5-4 : Marquage des grains par ligne de partage des eaux sur la micrographie AFM de 
la couche mince de Cu(Cr,Fe)O2:Mg recuite à 550 °C. 
La micrographie AFM de l’échantillon recuit à 550 °C qui présente des grains bien définis 
a été marquée en utilisant l’algorithme de segmentation par ligne de partage des eaux afin 
de déterminer la taille moyenne de grain. La Figure 5-4 montre le masque obtenu avec cet 
algorithme. La taille moyenne de grain déduite est de 21 nm.  
La rugosité de surface déterminée avec le logiciel Gwyddion est représentée à la Figure 
5-5 en fonction de la température de traitement thermique. Elle augmente entre 500 et 
550 °C, ce qui correspond à la croissance des grains puis diminue entre 550 et 650 °C. 
Cette diminution de rugosité est également observée sur les couches minces CuCrO2:Mg 
mais pour des températures inférieures, entre 500 et 550 °C. L’augmentation de la 
rugosité entre 700 et 800 °C est principalement due à l’apparition de microfissures très 
nettement mises en évidence sur la micrographie AFM de l’échantillon traité à 800 °C 
(Figure 5-3).  





Figure 5-5 : Rugosité Ra des couches minces de Cu(Cr,Fe)O2:Mg traitées en fonction de la 
température de traitement thermique. 
II.3. Analyse des propriétés optiques 
La transmission et la réflexion totale des couches minces de Cu(Cr,Fe)O2:Mg traitées ont 
été mesurées de la même façon que les deux autres compositions étudiées. Ces propriétés 
optiques pour les longueurs d’onde comprises entre 300 et 1100 nm sont reportées à la 
Figure 5-6. La transmission des couches minces augmente avec la température de recuit 
comme le montre également la Figure 5-7. La Figure 5-8 montre la transmission en 
fonction de la longueur d’onde de la couche mince CuCrO2:Mg et de la couche mince de 
Cu(Cr,Fe)O2:Mg toutes deux recuites à 550 °C. Une diminution de la transmission dans les 
longueurs d’onde du visible due à l’insertion des atomes de fer dans la structure de 
CuCrO2:Mg est constatée.   





Figure 5-6 : a) Transmission totale et b) réflexion totale des couches minces de 
Cu(Cr,Fe)O2:Mg d’épaisseur 100 nm pour différentes températures de recuit. 
 
Figure 5-7 : Photographie des couches minces de Cu(Cr,Fe)O2:Mg traitées. 
 
Figure 5-8 : Transmission totale des couches minces de CuCrO2:Mg et de Cu(Cr,Fe)O2:Mg 
d’épaisseur 100 nm et recuites à 550 °C en fonction de la longueur d'onde. 
a) b) 




En utilisant la méthode de Tauc 3  sur les données expérimentales de transmission et de 
réflexion (Figure 5-6a et b), les énergies de gap direct et indirect des couches minces de 
Cu(Cr,Fe)O2:Mg ont été déterminées (Figure 5-9). L’énergie de gap direct ne varie pas avec 
la température de traitement thermique et vaut 3,28 eV. Elle est légèrement élevée par 
rapport à l’énergie de gap direct de CuCrO2:Mg recuit à 550 °C (Eg direct = 3,12 eV). En ce 
qui concerne l’énergie de gap optique indirect, elle vaut 2,87 eV pour les échantillons 
recuits entre 500 et 650 °C, ce qui est également plus élevé que la valeur obtenue pour les 
couches minces de CuCrO2:Mg (Eg indirect = 2,73 eV). Les couches minces de Cu(Cr,Fe)O2:Mg 
recuites à 700 et à 800 °C présentent une valeur d’énergie de gap indirect plus élevée 
(2,98 eV) que les échantillons recuits à des températures inférieures.  
 
Figure 5-9 : Courbe représentant a)(h)2 et b) (h)1/2 en fonction de h pour les couches 
minces de Cu(Cr,Fe)O2:Mg d’épaisseur 100 nm traitées à différentes températures.  
Les données optiques expérimentales de l’échantillon recuit sous vide à 550 °C ont été 
modélisées avec le logiciel Scout de la même manière que les couches minces d’oxydes 
étudiées précédemment (Figure 5-10 a et b). Les courbes modélisées donnent une énergie 
de gap de 3,12 eV qui est également plus élevée que la valeur de l’énergie de gap indirect 
de CuCrO2:Mg. Le Tableau 5-5 regroupe les valeurs des énergies de gap déterminées. Les 
Figure 5-10 c et d montrent la variation des indices de réfraction (n et k) modélisés en 
fonction de la longueur d’onde. On constate que la variation est quasiment similaire pour 
les couches minces delafossite riches en chrome. De plus, la réfraction est plus importante 
pour les longueurs d’onde plus faible.  
 
a) b) 





Eg direct (eV) 
(méthode de Tauc) 
Eg indirect (eV) 
(méthode de Tauc) 
Eg indirect (eV) 
(modélisation Scout) 
CuCrO2:Mg 3,12 2,73 2,92 
Cu(Cr,Fe)O2:Mg 3,28 2,87 3,12 
CuFeO2:Mg - 0,94 1,5 





Figure 5-10 : a) Transmission totale et b) réflexion totale mesurées et modélisées de la 
couche minces de Cu(Cr,Fe)O2:Mg recuite à 550 °C, c) n et d) k modélisées des couches minces 
de Cu(Cr,Fe)O2:Mg et de CuCrO2 :Mg recuites à 550 °C. 
La substitution de quelques atomes de chrome par des atomes de fer augmente donc 
l’énergie de gap optique. Ruttanapun et al 2 ont constaté une diminution de l’énergie de 
a) b) 
c) d) 




gap lorsque le chrome est substitué par le fer dans une solution solide de CuCrxFe1-xO2 
sous forme de massif. Dans notre cas, on observe donc une tendance inverse dont l’origine 
pourrait être attribuée à des effets de déformation de la maille plus importants dans 
l’oxyde mixte que dans la delafossite au chrome.  
II.4. Analyse des propriétés électriques 
Après vérification de la stabilité de la structure cristalline jusqu’à 250 °C sous air, la 
méthode 4 pointes a été utilisée pour obtenir la conductivité électrique des couches 
minces de Cu(Cr,Fe)O2:Mg. La Figure 5-11a montre la variation de la conductivité 
électrique calculée en fonction de la température de mesure. De la même façon que les 
couches minces de CuCrO2:Mg et de CuFeO2:Mg, la conductivité électrique des couches 
minces de Cu(Cr,Fe)O2:Mg augmente avec la température de mesure, ce qui indique un 
comportement semi-conducteur du matériau. De plus, la densité de porteurs de charge 
est supposée constante dans ce matériau car sa composition est proche de celle de 
CuCrO2:Mg pour laquelle il n’y a pas de variation de densité de porteurs (chapitre 3). De 
ce fait l’augmentation de la conductivité électrique avec la température s’explique par 
l’augmentation de la mobilité des porteurs. La Figure 5-11b montre la conductivité 
électrique à 25 °C en fonction de la température de traitement thermique. La conductivité 
électrique est optimale pour l’échantillon recuit à 550 °C ensuite diminue avec la 
température de recuit. La substitution des atomes de fer à 16% dans la structure de 
CuCrO2:Mg ne modifie pas la température de recuit optimale pour les propriétés 
électriques. La couche mince recuite à 800 °C ne montre pas une conductivité électrique 
mesurable à 25 °C car elle présente des microfissures (micrographie AFM à la Figure 5-3).  





Figure 5-11 : a) Conductivité électrique des couches minces de Cu(Cr,Fe)O2:Mg recuites en 
fonction de la température de mesure. b) Conductivité électrique à 25°C en fonction de la 
température de traitement. 
Les oxydes de CuCrO2:Mg et de CuFeO2:Mg présentent une conduction par saut de petit 
polarons. En utilisant le même mécanisme de conduction pour l’oxyde (Cu+0,97/Cu2+0,03) 
(Cr3+0,84/Fe3+0,16)0,97Mg2+0.03O2-2 où les polarons se propageraient d’un site de cuivre à un 
autre (Cu2+  Cu+ + h+), l’énergie d’activation des petits polarons a été déterminée pour 
différentes températures de recuit.  
 
Figure 5-12 : a) Ln (σT) en fonction de 1000/T. b) Énergie d’activation en fonction de la 
température de traitement thermique des couches minces de Cu(Cr,Fe)O2:Mg d’épaisseur 
100 nm.   
a) b) 
a) b) 




La Figure 5-12a montre le tracé de ln (σT) en fonction de 1000/T dont la pente donne 
accès à l’énergie d’activation des petits polarons qui est représentée en fonction de la 
température de traitement thermique à la Figure 5-12b. La diminution de d’énergie 
d’activation entre 500 °C et 550 °C pourrait s’expliquer par le fait que la couche mince 
recuite à 550 °C est mieux cristallisée comme l’a montré l’évolution des largeurs à mi-
hauteur du pic de diffraction (110) et les observations par AFM. Les couches minces 
recuites à 550 et 600 °C ont une énergie d’activation de 0,17 eV. Cette valeur est 
quasiment identique à l’énergie d’activation des couches minces de CuCrO2:Mg recuites 
dans la même gamme de température (0,18 eV).  
Une accumulation de contraintes pourrait également être associée à ces effets de 
cristallisation lorsque l’on augmente la température de recuit comme montré par la 
variation de d(110) (Figure 5-2b) . En effet l’augmentation de la distance Cu-Cu indique 
qu’une éventuelle déformation de la maille à lieu ce qui peut expliquer l’augmentation de 
l’énergie d’activation aux températures de traitement les plus hautes.  
II.5. Analyse des propriétés thermoélectriques 
La Figure 5-13 montre le coefficient Seebeck des couches minces d’oxyde mixte en 
fonction de la température de mesure. Les coefficients Seebeck obtenus ne varient pas 
avec la température pour les échantillons recuits entre 500 et 650 °C, ce qui est similaire 
à la variation du coefficient Seebeck observée pour les couches minces de CuCrO2:Mg. Le 
coefficient Seebeck de la couche mince recuite à 700 °C est constant jusqu’à 150 °C puis 
augmente avec la température. Cette augmentation est inattendue et pourrait être la 
conséquence de la présence d’une phase secondaire en faible quantité provenant de 
l’excès du cuivre observée avec la microsonde de Castaing.  





Figure 5-13 : Coefficient Seebeck des couches minces de Cu(Cr,Fe)O2:Mg traitées en fonction 
de la température de mesure. 
La Figure 5-14 montre la variation du facteur de puissance en fonction de la température 
de mesure. Celui-ci suit la même variation que la conductivité électrique, c’est-à-dire une 
augmentation avec la température pour tous les échantillons. Les couches minces de 
Cu(Cr,Fe)O2:Mg sont donc elles aussi, d’autant plus intéressantes qu’elles sont utilisées à 
haute température.  
 
Figure 5-14 : Facteur de puissance des couches minces de Cu(Cr,Fe)O2:Mg traitées en 
fonction de la température de mesure. 




II.6. Comparaison des propriétés de transport des trois 
composés 
Les propriété de transport des trois oxydes delafossite étudiées dans ces travaux de thèse 
seront comparées et discutés dans cette partie.  
II.6.a. Coefficient Seebeck 
L’étude de l’influence de l’épaisseur des couches minces de CuCrO2:Mg a montré que le 
coefficient Seebeck ne varie pas, aux incertitudes de mesure près, entre 100 et 400 nm 
(Chapitre 3). De ce fait, les coefficients Seebeck des couches minces de Cu(Cr,Fe)O2:Mg 
d’épaisseur 100 nm peuvent être comparés aux coefficients Seebeck des oxydes de 
CuCrO2:Mg et de CuFeO2:Mg d’épaisseur 300 nm en fonction de la température de 
traitement thermique.  
 
Figure 5-15 : Coefficient Seebeck à 40 °C des oxydes delafossite étudiés en fonction de la 
température de traitement thermique.  
La Figure 5-15 montre que le coefficient Seebeck des couches minces de CuFeO2:Mg est 
élevé par rapport à l’oxyde CuCrO2:Mg. Ruttanapun et al 2 ont constaté une tendance 
inverse avec un coefficient Seebeck plus élevé dans le cas de CuCrO2 en comparaison avec 
CuFeO2. Toutefois, les phases delafossite n’étaient pas dopées. Ce résultat montre que le 




dopage au magnésium permet d’avoir une densité de porteurs plus élevée dans le cas de 
l’oxyde CuCrO2 que l’oxyde CuFeO2. En effet, un coefficient Seebeck élevé traduit une 
faible densité de porteurs dans le cas du transport par « hopping ». Les spectres 
d’émission lumineuse des couches minces de CuFeO2:Mg et CuCrO2:Mg traitées à 550 °C 
(Figure 5-16) confirment ce résultat en montrant une inhomogénéité du magnésium dans 
la couche mince de CuFeO2:Mg contrairement à la couche mince de CuCrO2:Mg. En effet, 
le magnésium se trouve principalement à l’interface et à la surface dans la couche mince 
de CuFeO2:Mg alors que dans la couche mince de CuCrO2:Mg traitée à la même 
température, le magnésium est réparti de façon homogène dans la couche. Dans le cas de 
l’oxyde mixte Cu(Cr,Fe)O2:Mg la substitution de quelques atomes de chrome par des 
atomes de fer pourrait ainsi rendre le dopage au magnésium légèrement moins effectif 
par rapport à l’oxyde CuCrO2:Mg, ce qui aurait pour conséquence une diminution de la 
densité de porteurs et une augmentation du coefficient Seebeck.  
 
 
Figure 5-16 : Spectre d’émission lumineuse a) de la couche mince de CuFeO2:Mg et b) 
CuCrO2:Mg toutes les deux d’épaisseur 300 nm et traitées à 550 °C sous vide. 
II.6.b. Conductivité électrique 
La conductivité électrique optimale (en température de recuit et en épaisseur) est tracée 
en fonction de la température de traitement thermique à la Figure 5-17. 
 
a) b)




Epaisseur de couche = 100 nm : 
La conductivité électrique de la couche mince CuCrO2:Mg d’épaisseur 100 nm est plus 
élevée que celle de CuFeO2:Mg de même épaisseur, ce qui peut encore une fois être 
expliqué par la plus faible densité de porteurs. Celle-ci serait la conséquence du dopage 
moins effectif justifié par les résultats de GD-OES montrant un enrichissement du dopant 
aux interfaces (Figure 5-16). 
L’insertion de quelques atomes de fer dans Cu(Cr,Fe)O2:Mg dégrade la conductivité 
électrique par rapport à CuCrO2:Mg. En effet, la couche mince de CuCrO2:Mg recuite à 550 
°C d’épaisseur 100 nm a une conductivité électrique de 1,73 S.cm-1 à 40 °C alors que la 
couche mince de Cu(Cr,Fe)O2:Mg recuite à la même température et ayant la même 
épaisseur a une conductivité électrique trois fois plus faible. De façon générale, la distance 
Cu-Cu augmente lorsque le chrome est substitué par le fer car le fer est plus grand 
(augmentation de d(110) au Tableau 5-4), donc pour une même probabilité de saut et une 
même énergie d’activation, la mobilité intrinsèque des polarons devrait augmenter. 
Cependant, la microstructure peut diminuer la mobilité macroscopique. D’après les 
travaux de thèse de Maéva Lalanne avec les mesure de conductivité électrique sur les 
poudres delafossite 1, et nos résultats de GD-OES (Figure 5-16), nous pouvons conclure 
que la densité de porteurs diminue avec l’insertion du fer dans CuCrO2:Mg, ce qui est en 
accord avec la variation du coefficient Seebeck. Par conséquent, la diminution de la 
conductivité électrique de l’oxyde mixte par rapport à la delafossite au chrome est le 
résultat de la diminution de la densité de porteurs mais pourrait être également due à une 
diminution de la mobilité macroscopique. 
Epaisseur de couche = 300 nm : 
A 300 nm, la tendance en termes de conductivité électrique optimale entre les oxydes 
CuCrO2:Mg et CuFeO2:Mg est inversée. En effet, la couche mince de CuFeO2:Mg est plus 
conductrice que celle de CuCrO2:Mg. Même si la densité de porteurs reste faible dans le 
cas de CuFeO2:Mg, la présence de plans (006) parallèles à la surface devient favorable 
pour la conduction par saut de polarons entre les sites du cuivre lorsque l’épaisseur est 
augmentée.  





Figure 5-17 : Conductivité électrique à 40 °C des oxydes delafossite étudiés en fonction de la 
température de traitement thermique. 
II.6.c. Facteur de puissance 
La Figure 5-18 montre qu’une légère substitution en fer dans la structure de CuCrO2:Mg 
n’améliore pas suffisamment le coefficient Seebeck et la conductivité électrique pour 
avoir un facteur de puissance plus élevé que l’oxyde CuCrO2:Mg ou CuFeO2:Mg. En effet, le 
facteur de puissance de la couche mince de CuCrO2:Mg d’épaisseur 100 nm recuite à 550 
°C est de 16,5 µW.m-1K-2 à 40 °C alors que la valeur obtenue pour la couche mince de 
Cu(Cr,Fe)O2:Mg de même épaisseur, traitée à la même température, est deux fois 
inférieure, soit 7,3 µW.m-1K-2 à 40 °C (Figure 5-18a) . Le facteur de puissance le plus élevé 
est obtenu pour la couche mince de CuFeO2:Mg d’épaisseur 300 nm recuite à 700 °C quel 
que soit la température comme le montre la Figure 5-18b.  





Figure 5-18 : Comparaison des facteurs de puissance des couches minces étudiées a) à 40 °C 
et b) à 200 °C en fonction de la température de traitement thermique sous vide. 
La couche mince CuFeO2:Mg (t = 300nm ; TT = 550 °C) présente les meilleures propriétés 
thermoélectriques. Cependant, cet échantillon a révélé une répartition du magnésium 
inhomogène en épaisseur et des fissures. Malgré cela, un coefficient Seebeck élevé et une 
conductivité électrique améliorée sont obtenus, respectivement  grâce à une densité de 
porteurs faible et une plus grande proportion des plans de cuivre (006)  responsables de 
la conduction, parallèles à la surface.  
III. Conclusions  
Dans ce chapitre, les couches minces de Cu(Cr,Fe)O2:Mg d’épaisseur 100 nm traitées entre 
500 et 800 °C ont été étudiées pour leurs propriétés thermoélectriques en comparaison 
avec les oxydes CuCrO2:Mg et CuFeO2:Mg. Les propriétés structurales et microstructurales 
sont proches de celles des couches minces de CuCrO2:Mg. La présence des microfissures 
sur l’échantillon recuit à 800 °C a été montrée avec l’observation AFM et la variation de 
d(110) a permis de montrer la présence des contraintes pour des températures 
inférieures à 800 °C. La conductivité électrique maximale est obtenue pour l’échantillon 
recuit à la même température optimale que l’oxyde CuCrO2:Mg c’est-à-dire à 550 °C. 
Cependant, la conductivité électrique de la solution solide n’a pas été améliorée en 
comparaison avec celle de la couche mince de CuCrO2:Mg. Quant au coefficient Seebeck, la 
a) b) 




présence des atomes de fer dans Cu(Cr,Fe)O2:Mg a été bénéfique mais n’a pas suffi à 
augmenter le facteur de puissance comparé à la couche mince de CuCrO2:Mg d’épaisseur 
100 nm. En effet, le facteur de puissance optimal de la couche mince de Cu(Cr,Fe)O2:Mg 
est de 36 µW.m-1K-2  à 200 °C alors que celui de CuCrO2:Mg est de 60 µW.m-1K-2 à la même 
température. Autrement dit, la couche mince de CuCrO2:Mg d’épaisseur 100 nm  traitée à 
550 °C présente des propriétés thermoélectriques encourageantes comparées à l’oxyde 
mixte de Cu(Cr,Fe)O2:Mg.  
L’étude comparative des trois composés a révélé que la couche mince CuFeO2:Mg 
d’épaisseur 300 nm traitée à 700 °C est le plus performant en termes de facteur de 
puissance avec 84 µW.m-1K-2  à 200 °C. Cela est dû à la faible densité de porteurs et une 
orientation des plans de cuivre favorable à la conduction électrique dans le plan de la 
couche mince.  
Toutefois, il faut noter que la conductivité thermique est une propriété dont il faut tenir 
en compte pour évaluer la performance thermoélectrique d’un matériau. De ce fait, le 
transfert thermique dans les couches minces sera étudié dans le chapitre suivant, afin 
d’identifier des spécialités liées d’une part à la propriété des couches minces et d’autre 
part à la présence du substrat qui contribue également au transfert thermique.  
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Chapitre 6 : Etude des propriétés thermiques des couches 
minces et élaboration et caractérisation d’un 
module thermoélectrique 
  






























Ce chapitre est consacré aux propriétés thermiques des couches minces et à l’étude 
préliminaire d’un module thermoélectrique.  
Dans la première partie, les propriétés thermiques des couches minces seront le sujet 
d’étude. En effet, parmi les propriétés physiques des matériaux, la connaissance des 
propriétés thermiques est cruciale pour une large gamme d'applications telles que la 
microélectronique 1, 2, les systèmes micro électromécaniques 3, les barrières thermiques 
4, 5, la photonique 6 et la thermoélectricité 7. En particulier, la détermination de la 
conductivité thermique est essentielle pour calculer le facteur de mérite ZT qui révèle la 
performance d'un matériau thermoélectrique. La mesure de la conductivité thermique est 
bien maîtrisée dans le cas des matériaux massifs. Les méthodes les plus utilisées sont la 
méthode de plaque chaude gardée 8, 9 et la méthode du flux radial 10 à l’état stationnaire, 
la méthode du fil chaud 11 et la sonde thermique 12 en régime quasi-établi et la méthode 
de laser flash 13 et la méthode de la source plane 14 en régime transitoire. Ces techniques 
de mesure ont plusieurs inconvénients notamment le temps de mesure, le coût, la taille, 
le type (conducteur, isolant…) et la préparation de l’échantillon 15. Cependant, il est encore 
plus difficile de déterminer la conductivité thermique dans le cas d'une couche mince en 
raison de la faible quantité de matière responsable du transfert de chaleur. En plus de la 
méthode de la thermo-réflectance 16,  la méthode 3ω 17, 18 qui est généralement utilisée 
pour caractériser la conductivité thermique d’une couche mince, nécessite quelques 
approximations comme un substrat isotherme (conductivité thermique élevée) et semi-
infini, un flux de chaleur quasi-statique et 1D dans le film et une convection et un 
rayonnement négligeables. Cette méthode est également restrictive du fait de l'utilisation 
des procédés microélectroniques à plusieurs étapes et n'est pas valable pour les 
échantillons à forte porosité 19. Pour ces raisons, la conductivité thermique des oxydes 
étudiés n’a pas pu être mesurée au sein du laboratoire. De ce fait, dans un premier temps 
une couche mince de CuFeO2:Mg d’épaisseur 300 nm traitée à 700 °C a été envoyée à 
l’Institut Charles Gerhardt Montpellier (ICGM) afin d’obtenir sa conductivité thermique 
par la méthode 3ω. La valeur de conductivité thermique obtenue avec cette méthode nous 
a ainsi permis de calculer le facteur de mérite de la couche mince de CuFeO2:Mg.  
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Dans la littérature certains auteurs ont pris seulement en compte la contribution du 
substrat dans la détermination de ZT 20. Pérez-Rivero et al 21 ont calculé un facteur de 
mérite modifié, ZT', en utilisant la conductivité thermique du substrat, cependant sans 
aucune démonstration de la validité de cette relation. Il est vrai que dans le cas d’une 
couche mince, le gradient thermique dans le film peut être considérablement influencé 
par la conductivité thermique du substrat. A cet effet, dans un deuxième temps, une étude 
sur le transfert de chaleur dans les couches minces de CuCrO2:Mg déposées sur le substrat 
de silice amorphe a été menée en utilisant la modélisation par la méthode des éléments 
finis avec le logiciel «Comsol Multiphysics». Le choix de ce matériau s’explique par sa 
stabilité en température sous air et l’absence de fissure (chapitre 3). Pour analyser la 
contribution des propriétés thermiques du substrat sur le comportement thermique du 
film, l'impact des différentes caractéristiques du film telles que l'émissivité, la 
conductivité thermique et l'épaisseur sur le gradient de température à la surface de la 
couche mince a été étudié et comparé au gradient de température à la surface du substrat 
seul, lorsqu’une température chaude est appliquée sur un côté.  
La seconde partie de ce chapitre a été dédiée à un module thermoélectrique réalisé à 
partir d’une couche mince de CuCrO2:Mg. Après la description de l’élaboration de ce 
module, ses performances ont été présentées en termes de puissance électrique et 
comparées aux données de la littérature.  
I. Etude des propriétés thermiques des couches minces 
Le comportement thermique des couches minces sera étudié dans cette partie tout 
d’abord d’un point de vue expérimental par la mesure de la conduction thermique à l’aide 
de la méthode 3ω appliquée sur un film de CuFeO2:Mg déposé sur un substrat de silicium 
et dans un second temps par une approche de modélisation en prenant un exemple d’un 
film de CuCrO2:Mg déposé sur un substrat de silice amorphe. 
I.1. Conductivité thermique par la méthode 3 
La mesure de la conductivité thermique par la méthode 3ω a été réalisée à l’ICGM en fin 
de thèse. Etant donné que la cible de CuCrO2:Mg était complétement usée au moment de 
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préparer l’échantillon à mesurer, nous avons choisi la couche mince de CuFeO2:Mg qui a 
montré le meilleur facteur de puissance lorsqu’elle était recuite à 700 °C.   
Pour cela, 300 nm de ce matériau a été déposé par pulvérisation cathodique 
radiofréquence sur un substrat de silicium et recuit à 700 °C sous vide. Afin d’éviter la 
diffusion du cuivre de la delafossite dans le silicium, une couche mince de 30 nm de SiO2 
a été élaborée par dépôt chimique en phase vapeur au préalable sur le substrat. Une 
couche supplémentaire de SiO2 isolante électriquement, a également été déposée après le 
dépôt de CuFeO2:Mg pour l’isoler de l’élément chauffant comme le décrit la Figure 6-1. 
L’élément chauffant a été placé sur cette couche isolante avec une largeur de 29 µm 
(contrôlé au profilomètre).  
 
Figure 6-1 : Schéma décrivant l'échantillon pour la mesure de conductivité thermique par la 
méthode 3. 
 
Figure 6-2 : Conductivité thermique de la couche mince de CuFeO2:Mg d'épaisseur 300 nm 
traitée à 700 °C en fonction de la température. 
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Les faibles valeurs de la conductivité thermique obtenue pour ce matériau  contrairement 
à d’autres oxydes comme ZnO 22  s’explique en partie par le mécanisme de conduction 
polaronique où la contribution des porteurs à la conductivité thermique est considérée 
faible. La loi de Wiedeman-Franz 23 (chapitre 1) qui relie la contribution électronique de 
la conductivité thermique à la conductivité électrique ne s’applique pas dans le cas de ces 
matériaux. La Figure 6-2 montre la diminution de la conductivité thermique de la couche 
mince de CuFeO2:Mg en fonction de la température. Les valeurs obtenues sont inférieures 
aux valeurs de conductivité thermique du massif CuFeO2 déterminées par Nozaki et al 24 
(8,6 W.m-1K-1 à 28 °C) et Ruttanapun et al 25 (6,0 W.m-1K-1 à 31 °C) à l’aide de la méthode 
laser flash. Ce résultat est en accord avec le comportement généralement admis des 
matériaux en couches minces dans lesquelles les effets de micro- et nanostructuration 
provoquent une diminution de la conductivité thermique par rapport aux mêmes 
matériaux à l’état massif.  
 
Figure 6-3 : Facteur de mérite de la couche mince de CuFeO2:Mg d'épaisseur 300nm traitée 
à 700 °C en fonction de la température. 
La Figure 6-3 montre le facteur de mérite ZT de la couche mince de CuFeO2:Mg calculé 
avec la conductivité thermique déterminée avec la méthode 3ω en fonction de la 
température. Dans la littérature 26, le ZT de la delafossite est limité par une conductivité 
thermique qui demeure encore trop élevée (5-10 W.m-1K-1) par rapport à d’autres 
matériaux thermoélectriques car la propagation des phonons est facilitée via les couches 
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d’octaèdres MO6. Cependant, la conductivité thermique du film est diminuée par rapport 
au massif (< 5W.m-1K-1) ce qui aboutit à un facteur de mérite encourageant de 0,004 à 70 
°C qui reste une température faible pour une application thermoélectrique. Toutefois, il 
est encore possible d’améliorer la performance thermoélectrique en induisant un 
désordre dans les couches d’octaèdres FeO6 pour augmenter la diffusion des phonons.  
I.2. Modélisation thermique 
Dans le cas où le matériau thermoélectrique est une couche mince, les propriétés 
physiques prises en compte pour le calcul de ZT, et notamment la conductivité thermique, 
sont celles du film. L’influence du substrat est totalement négligée. Cependant, une couche 
mince avec le substrat peut être considérée comme un nouveau matériau (composite). Le 
substrat ne contribue ni dans la conductivité électrique, ni dans le coefficient Seebeck (s’il 
est choisi parmi un isolant électrique comme c’est le cas pour la silice amorphe) mais 
participe à la conduction thermique. Quelques auteurs 21 ont proposé une formule 
modifiée (ZT)* dans laquelle la conductivité thermique de la couche mince a été négligée 
du fait d’une épaisseur très petite par rapport au substrat et seule la conductivité 
thermique du substrat (ks) a été prise en compte. 
 
L’obtention d’une différence de température élevée entre deux points distincts à la 
surface de la couche mince est primordiale pour les propriétés thermoélectriques.  
Dans cette partie, nous avons recherché les conditions de validité permettant l’utilisation 
du facteur de mérite modifié dans le cas de CuCrO2:Mg déposé sur silice amorphe. Pour ce 
faire, nous avons déterminé les limites aux valeurs de l’épaisseur, l’émissivité et la 
conductivité thermique de la couche mince menant à un écart de température entre la 
surface de la couche et du substrat seul de moins de 1% à un point donné.  
Pour cela, le transfert de chaleur dans les solides qui se définit comme l’échange d’énergie 
dû à une différence de température, a été modélisé en utilisant la méthode des éléments 





            Chapitre 6 : Etude des propriétés thermiques et d’un module thermoélectrique 
200 
 
physique continu par un modèle discret approximé en résolvant des équations 
différentielles partielles à partir des conditions aux limites.  
I.2.a. Méthodologie 
I.2.a.(i) Description du modèle  
La géométrie étudiée est basée sur un modèle 3D du substrat de 25 x 25 x1 mm3 
(dimensions des substrats utilisés au cours de ces travaux de thèse). Dans ce modèle, la 
couche mince est considérée comme étant la surface supérieure (Figure 6-4). Elle est 
définie comme surface (modèle de coque) en raison de la difficulté de maillage engendrée 
par la grande différence d'épaisseur entre le substrat (1 mm) et la couche mince 
(centaines de nm). Dans cette partie, le substrat et la couche mince sont considérés 
comme étant de la silice amorphe et du CuCrO2:Mg respectivement. 
 
Figure 6-4 : Description de la géométrie du modèle. 
Afin d’étudier le transfert de chaleur et déterminer le profil de température, quatre points 
de mesure sont placés à la surface de la couche mince et à la surface du substrat seul. 
Ensuite, les lois physiques qui régissent le transfert de chaleur dans les solides sont 
appliquées. Ces lois physiques qui sont décrites ci-dessous, exigent de connaitre au 
préalable quelques propriétés physiques (émissivité, capacité calorifique, conductivité 
thermique, coefficient de convection), les conditions initiales (température de la source 
chaude et température ambiante) et les conditions aux bords (épaisseurs, dimension de 
l’échantillon). Concernant le maillage, les éléments tétraédriques à mailles fines sont bien 
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adaptés à ce modèle et sont géométriquement simples. En effet, le type de maillage peut 
fortement affecter les résultats de la simulation, donc les éléments de maillage et leur 
taille ont été soigneusement choisis pour avoir un temps de calcul correct tout en ayant 
des résultats fiables. Une fois que le maillage est correctement réalisé et que les nœuds 
des éléments (sommets des tétraèdres) coïncident avec les points de mesure, l'étude est 
réalisée en régime permanent. Les équations physiques qui découlent des lois physiques 
sont résolues aux nœuds du maillage.  
I.2.a.(ii) Description des lois physiques utilisées  
Le module « transfert de chaleur dans les solides » de Comsol est utilisé pour cette étude 
et peut être caractérisé par trois mécanismes de transfert thermique décrits à la Figure 
6-5. Les données d’entrée de ce module sont la densité, la capacité calorifique, l’émissivité, 
la conductivité thermique, l’épaisseur des matériaux, la température ambiante et celle de 
la source de chaleur. La source de chaleur décrit la génération de la chaleur dans un 
domaine du modèle. Dans cette étude, la température de la source de chaleur est fixée à 
100 °C. Dans certains cas, elle a été augmentée à 250 °C afin d’étudier son influence sur 
les propriétés thermiques du système (film+substrat).  
 
Figure 6-5 : Schéma représentant les trois mécanismes du transfert de chaleur pour la 
géométrie adoptée. 
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La résistance de contact entre le substrat et la couche mince a été négligée car la couche 
mince de CuCrO2:Mg est dense et adhère bien au substrat (chapitre 3). Autrement dit, 
l’effet de la diffusion est supposé faible à cette interface.  
La Figure 6-5 décrit les trois mécanismes de transfert de chaleur (conduction, convection 
et rayonnement) appliqués au modèle. 
o La conduction correspond au transfert de chaleur qui se produit par le mouvement 
des porteurs et la vibration du réseau (phonons). Le transfert de chaleur dans les 
solides est majoritairement dû à la conduction thermique décrite par la loi de 
Fourier 27  donnée par l'équation (6-2): 
 
Où k est la conductivité thermique qui est considérée comme isotrope et 
indépendante de la température dans cette étude (les couches minces de 
CuCrO2:Mg ont des grains isotropes) et ΔT est le gradient thermique.  
o La convection thermique se produit lorsque la chaleur est dissipée par un fluide 
qui s'écoule 28. La dissipation thermique d'une surface solide par un fluide est 
décrite par le coefficient de transfert de chaleur, h, suivant l'équation (6-3): 
 
Où 𝑛    ⃗  est le vecteur normal à la surface et 𝑇∞ est la température ambiante. 
Dans notre cas, la convection naturelle externe avec un flux d'air laminaire 29 déjà 
implémentée dans Comsol a été choisie. 
 
o Le transfert de chaleur par rayonnement est dû à la perte d’énergie du matériau 
qui émet des photons infrarouges par sa surface et il est décrit par la loi de Stefan 
Boltzmann (Equation (6-4)) : 
 
Avec ɛ l’émissivité, σ la constante de Stefan Boltzmann (5,67 x 10-8 W.m-2K-4). 
?⃗? = −𝑘∆𝑇     ⃗  (6-2) 
𝑛.   ⃗ ?⃗? = ℎ (𝑇 − 𝑇∞) (6-3) 
𝑛.   ⃗ ?⃗? = 𝜀𝜎(𝑇4 − 𝑇∞
4) (6-4) 
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I.2.b. Détermination expérimentale des paramètres physiques 
Afin de résoudre les équations ci-dessus, certaines propriétés de la couche mince et du 
substrat comme la capacité calorifique, l'émissivité, la densité et la conductivité 
thermique doivent être déterminées au préalable. 
La capacité calorifique (Cp): 
A l’état stationnaire, la capacité calorifique n’affecte pas le transfert thermique et devient 
inutile. Cependant, nous l’avons tout de même déterminée pour une poudre de 
CuCrO2:Mg. Elle a été obtenue en utilisant la calorimétrie différentielle à balayage (DSC 
pour « Differential Scanning Calorimetry ») modèle Mettler Toledo DSC1 avec un capteur 
HSS7. Les mesures DSC ont été effectuées sur le bac vide, la référence (alumine) et 
l'échantillon en utilisant les mêmes conditions (Figure 6-6). A partir de ces signaux DSC, 
la capacité calorifique de la poudre de CuCrO2:Mg est calculée 30 suivant la formule: 
 
Où H est la différence entre le signal DSC de l’échantillon et du bac vide, h la différence 
entre le signal de la référence et le bac vide, mr la masse de la référence, ms la masse de 
l’échantillon et Cpr la capacité calorifique de la référence 31.  
La capacité calorifique augmente avec la température, ce qui est un comportement normal 








× 𝐶𝑝𝑟 (6-5) 




Figure 6-6 : Capacité calorifique mesurée sur une poudre de CuCrO2:Mg en fonction de la 
température.  
L’émissivité () :  
L’émissivité de la couche mince de CuCrO2:Mg et du substrat (silice amorphe) ont été 
mesurées avec un émissomètre modèle AE1. Cet appareil de mesure approxime 
l’émittance hémisphérique totale à 65 °C. La calibration de l’appareil est faite en utilisant 
un matériau à base d’aluminium qui a une émissivité de 0,87 et un matériau à base de 
laiton avec un dépôt de nickel qui a une émissivité de 0,06. La mesure de l’émissivité 
donne 0,83 pour la silice amorphe et 0,76 pour la couche mince de CuCrO2:Mg déposée 
sur le substrat de silice amorphe. Pour vérifier que les mesures sur films ne sont pas 
influencées par le substrat, trois épaisseurs différentes (100, 300 et 600 nm) ont été 
mesurées et ont donné la même valeur de l’émissivité à l’incertitude près. Les films sont 
donc opaques aux photons infrarouges émis par le substrat, par conséquent, dans cette 
étude elle est considérée comme constante avec l’épaisseur. De plus, nous avons fait 
l’approximation qu’elle reste constante dans la gamme de température utilisée pour le 
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La densité () : 
La densité de la silice amorphe a été prise dans la littérature 33 et vaut 2,21 g.cm-3. Celle 
de CuCrO2 a été calculée théoriquement en utilisant le volume de la maille (133,7 Å) et 
vaut 5,49 g.cm-3. 
La conductivité thermique (k) : 
La conductivité thermique de la silice amorphe également prise dans la littérature 34, vaut 
1,38 W.m-1K-1 à température ambiante et varie peu jusqu’à 250 °C. Par conséquent, elle 
est prise comme constante. Celle du CuCrO2:Mg massif 35 vaut 7 W.m-1K-1 à température 
ambiante et elle est inconnue dans le cas des couches minces.  
Propriétés 
physiques 
CuCrO2:Mg Silice amorphe 
Cp à 100 °C 
536 J.Kg-1K-1 
(mesurée sur la poudre) 
730 J.Kg-1K-1 
(donnée de la littérature 33) 
ɛ 
0,76 
(mesurée sur la couche mince) 
0,83 





(donnée de la littérature  33) 
k à 25 °C 
7 W.m-1K-1 
(donnée de la littérature 35) 
1,38 W.m-1.K-1 
(donnée de la littérature  34) 
Tableau 6-1 : Propriétés physiques de CuCrO2:Mg et de la silice amorphe utilisées dans la 
simulation 
Les propriétés physiques de la couche mince de CuCrO2:Mg et du substrat utilisées dans 
la simulation sont résumées dans le Tableau 6-1. Pour étudier l’influence de ces 
propriétés sur le transfert thermique, nous avons fait varier la conductivité thermique, 
l’émissivité et l’épaisseur de la couche mince dans une large gamme. 
I.2.c. Représentation des résultats  
La simulation du modèle décrit ci-dessus donne la répartition de la température à la 
surface de la couche mince déposée sur le substrat et à la surface du substrat seul. La 
Figure 6-7 montre un schéma de la couche mince déposée sur le substrat et décrit les 
positions où les températures sont prises en indiquant un exemple avec le point 4.  




Figure 6-7 : Schéma représentant la couche mince déposée sur le substrat. 
 
En utilisant ces températures, le coefficient  peut être calculé et il relie la différence de 
température à la surface du substrat seul ((Tsource-Tn)s) à la différence de température à la 
surface de la couche mince (Tsource-Tn)s+f) à une position « n » donnée de l’échantillon 
(Equation (6-6)). Par définition, le coefficient  met en évidence l’influence de la couche 
mince sur le transfert thermique de l’ensemble couche mince et substrat. Toutefois, afin 
de faciliter la représentation des résultats, c’est le paramètre (1-α) qui a été utilisé à la 
place de α dans la suite du chapitre. Si (1-α) est positif, (0 < α < 1), la présence de la couche 
mince augmente la température au point « n », en comparaison avec la température qui 
serait obtenue à la surface du substrat seul. Si (1-α) est négatif, (α > 1), la température à 
la surface de la couche mince est plus faible. Enfin, si (1-α) est égal à 0 (α = 1), la présence 
de la couche mince n’affecte pas la différence de température. Autrement dit, la 
température à la surface de la couche mince déposée sur le substrat est la même que la 
température à la surface du substrat seul, au point « n ».  
Les résultats de la simulation devraient donc nous renseigner sur l’influence du film sur 
le gradient thermique obtenu en surface. Nous avons recherché en particulier à 
déterminer les valeurs limites de l’épaisseur, de l’émissivité et de la conductivité 
thermique de la couche mince permettant d’obtenir (1-α) < 0,01. Pour ces conditions 
limites la variation de température à la surface de la couche mince comparée à la variation 
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I.2.d. Vérification expérimentale de Tmesurée et Tsimulée  
Afin de valider les températures données par le modèle, la température à la surface du 
substrat de silice amorphe (car sa conductivité thermique est connue) a été simulée et 
mesurée expérimentalement sur ce même échantillon. La Figure 6-8a montre le schéma 
du montage expérimental utilisé pour la mesure de la température à l’horizontale. Comme 
on peut le voir, le substrat est collé avec une pâte thermique horizontalement sur la 
plaque chauffante. Cela permet d’éviter l’échauffement par la convection de la plaque 
chauffante. En effet, la surface de la plaque chauffante est grande devant la surface du 
substrat et ne fait pas partie du modèle précédent. La température à la surface du substrat 
est simulée dans ce cas en utilisant « la convection naturelle externe sur une plaque 
horizontale » également implémenté dans le logiciel Comsol.  
 
Figure 6-8 : a) Schéma du montage expérimental utilisé pour la mesure de température à 
l’horizontale. b) Température mesurée et température simulée à la surface du substrat de 
silice amorphe.  
La température de surface a été mesurée à l’aide d’une caméra infrarouge sur quatre 
points recouverts de carbone situés à des distances similaires à celles utilisées pour la 
simulation. Les températures simulées et mesurées sont tracées à la Figure 6-8b en 
fonction de la distance entre la source de chaleur et les points de mesures. Ces 
températures ont une variation similaire. L’écart observé est dû soit à l’incertitude de 
mesure de la caméra infrarouge ou soit à la perturbation thermique causée par la 
présence de la plaque chauffante qui dépasse. Néanmoins, les points simulés donnent des 
a) 
b) 
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valeurs qui rentrent dans la gamme d’incertitude de la mesure expérimentale, ce qui 
permet de valider le modèle simulé avec le logiciel Comsol en utilisant la méthode des 
éléments finis.  
I.2.e. Résultats des simulations 
I.2.e.(i) Influence de la conductivité thermique du film 
La Figure 6-9a montre la variation de (1-α) en fonction de la conductivité thermique du 
film lorsque les autres propriétés (émissivité, épaisseur) sont fixées. Nous avons fait 
varier la conductivité thermique entre 0,5 et 1000 W.m-1K-1. La limite à 1% de (1-α) due 
à la présence de la couche mince est représentée en pointillé dans la Figure 6-9a. Dans 
cette gamme de conductivité thermique, (1-α) est positif pour les quatre points de 
mesure, ce qui indique que la présence d’une couche mince de CuCrO2:Mg d’épaisseur 300 
nm augmente la température à la surface de la couche mince comparée au substrat seul. 
Cette augmentation de température est de plus en plus élevée lorsque la conductivité 
thermique de la couche mince devient grande. De plus, elle dépend évidemment de la 
position des points de mesure par rapport à la source de chaleur. Les résultats de la 
simulation montrent des valeurs positives pour (1-α) lorsque la conductivité thermique 
du film est inférieure à 1,38 W.m-1K-1, ce qui permet de révéler l’importance du transfert 
thermique par convection et par rayonnement même si la conduction prédomine. Comme 
la convection thermique est supposée être la même dans le cas du substrat seul et de la 
couche mince déposée sur le substrat car la géométrie de l’échantillon ne change pas, 
l’obtention de valeurs de (1-α) positives pour les conductivités inférieures à celle du 
substrat peut être attribuée au transfert de chaleur par rayonnement plus grand dans le 
cas du substrat seul.   
Afin de visualiser plus facilement les conditions limites, nous avons reporté dans la Figure 
6-9b les valeurs de conductivité thermique du film pour lesquelles (1-α = 1%) en fonction 
de la distance simulée. La zone hachurée correspond aux valeurs de la conductivité 
thermique de la couche mince pour lesquelles, la variation de la température à la surface 
de la couche mince comparée au substrat seul est inférieure à 1% lorsque 100 °C ou 250 
°C sont appliquées sur la tranche de l’échantillon (couche mince/substrat). D’ailleurs cette 
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zone s’élargie lorsque la température de la source de chaleur augmente mais également 
lorsque la distance entre le point de mesure et la source de chaleur augmente.  
 
Figure 6-9 : a) Variation de (1-α) en fonction de la conductivité thermique du film lorsque 
l‘on applique 100 °C. b) Limite de la conductivité thermique du film en fonction de la distance 
entre la source et le point de mesure pour deux températures appliquées (100 et 250 °C).  
D’après la Figure 6-9b, nous pouvons voir par exemple que pour avoir (1-α) supérieur à 
1%, une jambe thermoélectrique de 10 mm devrait avoir une conductivité thermique 
supérieure à 100 W.m-1K-1, qui est bien plus élevée que pour CuCrO2:Mg massif. En effet, 
la bibliographie indique que la conductivité thermique de CuCrO2 Mg massif est de 7 W.m-
1K-1 à 300 K et varie peu avec la température. De plus, les couches minces ont 
généralement une conductivité thermique inférieure à celle du massif.  
Les résultats des simulations indiquent donc que dans les couches minces de CuCrO2:Mg 
d’épaisseur 300 nm déposées sur silice amorphe, la valeur de (1-α) reste inférieure à 1% 
quel que soit la longueur de jambe et pour une gamme de température appliquée 
suffisamment élevée. Le facteur de mérite modifié peut donc être utilisé dans le cas de nos 
couches.  
I.2.e.(ii) Influence de l’épaisseur du film 
L’épaisseur de la couche mince est un paramètre important et contrôlable qui influence le 
transfert de chaleur dans les solides. La Figure 6-10a montre la variation de l’épaisseur 
limite ((1-α) = 0,01) en fonction de la distance entre la source de chaleur et le point de 
mesure de la température pour trois conductivités thermiques différentes du film. 
a) 
b) 
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L’épaisseur limite augmente lorsque la distance entre la source et le point de mesure 
augmente pour une conductivité thermique du film donnée. Par exemple, la couche mince 
d’épaisseur 100 nm est dans le domaine où (1-α) est inférieur à 1% même avec une 
conductivité thermique de 100 W.m-1K-1.  
 
Figure 6-10 : a) Epaisseur limite du film en fonction de la distance entre la source et le point 
de mesure pour trois conductivités thermiques du film. b) Epaisseur limite en fonction de la 
conductivité thermique du film pour deux températures de la source de chaleur au point de 
mesure 4.  
La Figure 6-10b montre l’épaisseur limite de la couche mince en fonction de la 
conductivité thermique du film pour deux températures de la source au point de mesure 
4 (dsource-point de mesure = 20 mm). La variation est similaire pour tous les points de mesure 
qui ne sont pas représentés à la Figure 6-10b. L’épaisseur limite du film diminue lorsque 
la conductivité thermique du film augmente. Ce résultat montre que plus la couche mince 
a une épaisseur faible, plus elle peut avoir une conductivité thermique élevée sans affecter 
le gradient thermique de l’ensemble couche mince et substrat. Compte tenu de la 
conductivité thermique de CuCrO2:Mg massif de 7 W.m-1K-1 à 300 K, l’épaisseur limite 
approximative atteint 10 µm si la température est prise à une distance de 20 mm de la 
source chaleur. Par conséquent, pour les épaisseurs de couches minces de CuCrO2:Mg 
inférieures à 10 µm, la contribution de la conductivité thermique du film dans le calcul de 
facteur de mérite peut alors être négligée. 
a) b) 
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I.2.e.(iii) Influence de l’émissivité 
Il est nécessaire de connaitre l’impact de l’émissivité du film sur le gradient thermique à 
la surface de la couche mince. L'émissivité reflète la capacité du matériau à perdre de la 
chaleur par rayonnement. C’est une propriété intrinsèque du matériau qui varie de 0 à 1 
pour un matériau dense. Le transfert de chaleur par rayonnement peut être augmenté par 
la rugosité de surface, dans ce cas on parle de l’émissivité effective qui peut être 
supérieure à 1. Dans cette étude, la rugosité de surface de la couche mince de CuCrO2:Mg 
est négligée car les micrographies AFM ont montré des valeurs de ‘Ra’ très faibles (0,3 
nm). Les valeurs d’émissivité utilisées dans le modèle ont donc été limitées à 1. Pour un 
point de mesure donné, il est ainsi possible de définir une plage d’émissivité à l’intérieur 
de laquelle la différence de température entre la couche mince déposée (Tf+s) et le substrat 
seul (Ts) est moins de 1%.   
La Figure 6-11a représente ces domaines de valeurs d’émissivité du film (zones colorées) 
en fonction de la distance par rapport à la source, pour trois valeurs différentes de 
conductivité thermique du film. Les domaines sont délimités par les valeurs limites 
d’émissivité pour lesquelles la variation de température du film par rapport au substrat 
seul est de 1%. Les valeurs situées en dessous de la limite basse de f correspondent aux 
émissivités pour lesquelles la température du film sera supérieure à celle du substrat seul 
(Tf+s > Ts) avec un écart supérieur à 1%. Au contraire, les valeurs situées au-dessus de la 
limite haute de f correspondent aux émissivités pour lesquelles la température du film 
sera inférieure à celle du substrat (Tf+s < Ts) avec un écart supérieur à 1%. Dans ce dernier 
cas, la limite haute est seulement visible pour les distances inférieures à 10 mm par 
rapport à la source de chaleur et pour les films avec de faibles conductivités thermiques. 
Pour les grandes distances et les fortes conductivités thermiques du film, la limite haute 
correspondrait à des valeurs de f supérieures à 1, qui ne s’appliquent pas à notre cas. Il 
n’est donc pas possible d’avoir une température plus faible que le substrat seul par le biais 
de l’émissivité si le film est thermiquement trop conducteur ou si le point de mesure est à 
une distance trop éloignée de la source.  
La Figure 6-11a montre également que quel que soit la conductivité thermique, le 
domaine d’émissivité permis afin d’avoir des différences de température inférieures à 1% 
s’élargit avec la distance par rapport à la source. A partir de ces résultats, on confirme à 
nouveau que (ZT)* peut être utilisé pour une couche mince de CuCrO2:Mg de 300 nm 
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d'épaisseur qui a une émissivité de 0,76 et une conductivité thermique de 7 W.m-1K-1 à 
300 K sous forme massif. 
Sur la Figure 6-11b, on remarque que le domaine d’émissivité permis s’accroit avec 
l’augmentation de la température de la source. L’émissivité limite basse diminue lorsque 
cette température augmente pour n’importe quelle valeur de conductivité thermique du 
film. Ainsi lorsque la température de la source est élevée, il est possible d’utiliser un 
matériau moins émissif sans impacter le gradient de température obtenu à la surface. 
Cette tendance est la même pour tous les points de mesures qui ne sont pas représentés 
ci-dessous.  
 
Figure 6-11 : a) Emissivité limite en fonction de la distance entre la source et le point de 
mesure pour trois conductivités thermiques du film. b) Emissivité limite en fonction de la 
conductivité thermique du film pour deux températures de la source de chaleur au point 4. 
La Figure 6-12 représente l’évolution de l’émissivité nécessaire afin de n’avoir aucune 
différence de température entre le film déposé et le substrat seul (1-α = 0). Nos 
simulations ont montré que cette valeur d’émissivité est indépendante de la distance par 
rapport à la source et de la température de la source. Sur la courbe on peut ainsi constater 
que lorsque la conductivité thermique du film augmente il est possible de conserver un 
gradient thermique constant en utilisant une couche mince dont l’émissivité est plus 
élevée. Cette dernière est en générale négligée dans les matériaux en couches minces.  
a) 
b) 




Figure 6-12 : Emissivité de la couche mince déposée pour avoir (1-α = 0) en fonction de la 
conductivité thermique du film pour toutes positions et températures de la source de 
chaleur. 
En conclusion, on remarque que tout comme la conductivité thermique et l’épaisseur du 
film, l’émissivité joue un rôle particulièrement important pour le gradient thermique dans 
le cas des couches minces. Cependant elle est rarement prise en compte pour les 
applications thermoélectriques alors qu’elle peut, lorsqu’elle est élevée, permettre 
d’obtenir des gradients de température plus importants et être de ce fait fortement 
profitable aux applications thermoélectriques. 
I.2.f. Facteur de mérite modifié 
Le facteur de mérite modifié (ZT)* a été calculé pour la couche mince de CuCrO2:Mg 
optimale trouvée dans le chapitre 3 (Température de recuit = 550 °C ; épaisseur = 100 
nm) en utilisant la conductivité électrique et le coefficient Seebeck présentés dans le 
chapitre 3 et la conductivité thermique de la silice amorphe (substrat) publiée par Combis 
et al 34. La Figure 6-13a montre le facteur de mérite modifié de cet échantillon en fonction 
de la température en comparaison avec les données de la littérature. Grace aux propriétés 
thermiques du substrat, (ZT)* de la couche mince de CuCrO2:Mg d’épaisseur 100 nm 
atteint 0,02 à 210 °C alors que CuCrO2:Mg massif étudié par Hayashi et al 35 a un ZT de 
0,008 à la même température. Ce résultat montre clairement l’amélioration potentielle 
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pouvant être obtenue dans un dispositif en couche mince par rapport à un dispositif 
thermoélectrique massif avec un matériau de même composition.  
 
Figure 6-13 : a) Facteur de mérite modifié a) de la couche mince de CuCrO2:Mg d'épaisseur 
100 nm recuite à 550 °C en comparaison avec les données de la littérature et  b) de la couche 
mince de CuFeO2:Mg d'épaisseur 300 nm traitée à 700 °C. 
En utilisant le même raisonnement que la couche mince de CuCrO2:Mg, le facteur de 
mérite modifié de la couche mince de CuFeO2:Mg traitée à 700 °C sous vide peut être 
calculé à partir de la conductivité thermique du substrat de silice amorphe. En effet, la 
conductivité thermique du massif (6 W.m-1K-1) 25, l’émissivité (0,72) et l’épaisseur (300 
nm) de la couche mince de CuFeO2:Mg sont bien inférieures aux limites prédites par le 
modèle pour avoir (1-α)<1%. La Figure 6-13b montre que (ZT)* atteint 0,02 à 160 °C 
comparé à la couche mince de CuCrO2:Mg qui atteint le même (ZT)* à 210 °C. Cette 
augmentation du facteur de mérite modifié dans le cas de la couche mince de CuFeO2:Mg 
est due au facteur de puissance plus élevé en comparaison avec la couche mince de 
CuCrO2:Mg. Cependant, Maëva Lalanne a montré dans les travaux de thèse 36 que la phase 
CuFeO2 est instable à partir de 500 °C sous air contrairement à la phase CuCrO2 car elle se 
décompose en CuO et CuFe2O4, ce qui limiterait son application au-dessus de cette 
température. 
a) b) 
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II. Etude d’un module thermoélectrique 
La couche mince de CuCrO2:Mg d’épaisseur 100 nm a montré des propriétés 
thermoélectriques intéressantes. De ce fait, un module planaire « unileg » (avec un seul 
matériau thermoélectrique) à base de CuCrO2:Mg a été élaboré et caractérisé.  
II.1. Elaboration du module thermoélectrique 
Le module thermoélectrique à base d’oxyde CuCrO2:Mg a été élaboré en utilisant la 
technique de dépôt par pulvérisation cathodique-magnétron sur un substrat de silice 
amorphe avec les paramètres de dépôt décrits dans le chapitre 3. Pour cela, des masques 
en polymère (PacoPlus 4500) avec une épaisseur de 300 µm ont été réalisés par découpe 
laser afin de déposer les jambes thermoélectriques. Un masque a été placé au-dessus des 
substrats nettoyés au préalable afin de déposer 100 nm de CuCrO2:Mg comme le montre 
la Figure 6-14. Puis les jambes thermoélectriques obtenues ont été traitées à 550 °C sous 
vide. Enfin, les contacts électriques entre les extrémités des jambes thermoélectriques ont 
été réalisés à l’aide d’un autre masque au travers duquel une couche d’or d’une épaisseur 
de 100 nm a été déposée avec un métalliseur.  
 
Figure 6-14 : Schéma représentant l'élaboration du module thermoélectrique « unileg ». 
II.2. Caractérisation du module « unileg » avec CuCrO2:Mg 
Afin de caractériser le module, deux spots de carbone ont été placés à la surface du 
substrat pour la mesure de la température avec une caméra thermique. La Figure 6-15a 
montre une photographie de ce module avec les spots de carbone après la caractérisation. 
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Les contacts électriques ont été faits avec deux pointes en tungstène. La nature ohmique 
des contacts a été vérifiée en traçant le courant électrique en fonction du potentiel 
électrique comme le montre la Figure 6-15b.  
 
Figure 6-15 : a) Photographie du module « unileg ». b) Courant électrique en fonction du 
potentiel mesuré pour la détermination de la nature du contact électrique (pointes en 
tungstène). 
Le coefficient Seebeck cumulé des jambes thermoélectriques a été mesuré de la même 
façon que la couche mince de CuCrO2:Mg pleine plaque. Il s’agit d’une propriété qui est 
indépendante de la géométrie du matériau. Par conséquent, le coefficient Seebeck cumulé 
des trois jambes doit théoriquement être égal à :  
 
La Figure 6-16 représente le coefficient Seebeck mesuré sur le module et sur la couche 
mince de CuCrO2:Mg en fonction de la température. Le coefficient Seebeck du métal (Au) 
pouvant être négligé devant le coefficient Seebeck de l’oxyde CuCrO2:Mg, ces résultats 
montrent que le module trois jambes a un coefficient Seebeck environ trois fois supérieur 
à celui du matériau seul avec une erreur de 17%. Cette erreur peut être due à 
l’hétérogénéité des jambes thermoélectriques et le gradient thermique non uniforme due 
aux effets de bord. 
a) b) 
𝑆(𝑚𝑜𝑑𝑢𝑙𝑒−3 𝑙𝑒𝑔𝑠 ) = 3 × 𝑆𝐶𝑢𝐶𝑟𝑂2:𝑀𝑔 + 2 × 𝑆𝐴𝑢 
 (6-7) 




Figure 6-16 : Coefficient Seebeck du module à base de CuCrO2:Mg et du film pleine plaque en 
fonction de la température de mesure. 
La puissance du module a été mesurée avec un gradient thermique imposé et un gradient 
thermique libre (Figure 6-17).  
 
Figure 6-17 : Schéma représentant a) le gradient thermique contrôlé et b) le gradient 
thermique libre utilisé pour la caractérisation du module. 
Dans un premier temps, le module a été soumis à un gradient thermique imposé (Figure 
6-17a), c’est-à-dire, la température chaude et la température froide ont été appliquées sur 
chaque côté du module pour avoir trois différences de température (10, 20 et 30 °C) et 
cela entre 40 et 220 °C.  
Dans un deuxième temps, un gradient thermique libre a été appliqué pour caractériser le 
module. Dans ce cas, la température chaude a été imposée et augmentée progressivement 
a) 
b) 
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pour la caractérisation à haute température (jusqu’ à 220 °C) et la température froide a 
été laissée libre.  
Afin de mesurer la puissance débitée par le module thermoélectrique lorsqu’il y a un 
gradient de température à ses bornes, le montage électrique représenté à la Figure 6-18 
a été réalisé avec une résistance variable et un nano-voltmètre. En mesurant la tension 
aux bornes d’une résistance variable (Um), le courant à la sortie du module (i) a été calculé 
en utilisant la loi d’Ohm. La puissance débitée est donnée par la formule :  
 
 
Où E est la force électromotrice interne qui vient de l’effet Seebeck et r est la résistance 
électrique interne du module qui est reliée à la résistivité des jambes thermoélectriques 
et les résistances de contacts. 
 
Figure 6-18 : Schéma représentant le montage électrique réalisé pour la mesure de la 
puissance du module. 




𝑃 = 𝑖 × 𝑈𝑚 (6-8) 
𝑈𝑚 = 𝐸 − 𝑟 × 𝑖 (6-9) 
𝑃 = 𝐸 × 𝑖 − 𝑟 × 𝑖2 (6-10) 
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La puissance maximale est obtenue par : 
 
Dans ce cas, iPmax et Pmax sont données par :  
 
 
Gradient de température contrôlé :  
 
Figure 6-19 : a) Puissance débitée à 40 °C en fonction du courant électrique. b) Puissance 
maximale en fonction de la température moyenne pour différents gradients thermiques. 
La puissance électrique mesurée a bien une variation parabolique en fonction du courant 
(Figure 6-19a) comme le décrit l’équation (6-10). Elle augmente lorsque le gradient 
thermique appliqué augmente en raison de l’accroissement de la tension Seebeck. La 
Figure 6-19b montre que la puissance maximale augmente également en fonction de la 
température moyenne car la résistance interne du module diminue (accroissement de la 
conductivité électrique de CuCrO2:Mg avec la température). Elle atteint 0,8 nW à 220 °C 
pour un gradient de température de 30 °C. Le module thermoélectrique « unileg » élaboré 
avec la couche mince de CuCrO2:Mg montre donc des résultats intéressants qui peuvent 
𝑃𝑚𝑎𝑥 =  
𝑑𝑃
𝑑𝑖
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être améliorés en augmentant la différence de température notamment en appliquant un 
gradient libre.  
Gradient thermique libre :  
La température appliquée a été augmentée graduellement et la température sur le côté 
froid a été mesurée à l’aide d’une caméra infrarouge ciblée sur un spot carbone (Figure 
6-17b et Figure 6-20a). Lorsque que la température sur le côté chaud atteint 220 °C, la 
température sur le côté froid ne dépasse pas 46 °C. Cette légère augmentation de 
température au côté froid est due au transfert de chaleur naturel et libre régi 
essentiellement par le substrat. Contrairement aux massifs, il est ainsi possible d’obtenir 
de très grands gradients thermiques en raison de la très faible conductivité thermique du 
substrat, ce qui est intéressant pour les performances thermoélectriques du module à 
base de couche mince. 
 
Figure 6-20 : a) Température appliquée sur le côté chaud et température mesurée sur le côté 
froid du module « unileg » en fonction de l'étape de chauffage. b) Puissance maximale en 
fonction de la température chaude. 
La puissance maximale débitée par le module lorsque le gradient thermique libre est 
appliqué à ses bornes est tracée en fonction de la température chaude à la Figure 6-20b. 
Elle atteint 10,6 nW pour une température chaude de 220 °C. Saini et al 37 ont également 
étudié un module thermoélectrique bileg à base de couches minces d’oxydes. Ils ont choisi 
Ca3Co4O9 comme matériaux thermoélectrique de type p, et ZnO:Al comme matériau 
thermoélectrique de type n. Avec ce module, ils atteignent au mieux 0,03 nW lorsque 300 
a) b) 
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°C est appliquée sur le côté chaud et avec une différence de température de 230 °C. 
Loureiro et al 38 ont mesuré la puissance maximale d’une jambe thermoélectrique de 
ZNO:Al et ont trouvé 0,9 nW pour une différence de température de 3,6 °C.  Comparé à ces 
résultats, le module thermoélectrique à partir de la couche mince d’oxyde CuCrO2:Mg 
montre des résultats encourageants. Le gradient thermique libre permet donc d’avoir une 
puissance plus élevée pour ce type de géométrie car la différence de température aux 
bornes du module est plus grande. Cependant, la section de passage étant faible, le courant 
reste limité et est donc faible comparé aux modules thermoélectriques massifs. 
Néanmoins, les applications thermoélectriques visées par les modules thermoélectriques 
massifs et couches minces ne sont pas identiques. Les modules couches minces sont 
dédiés à des applications dans le domaine de microélectroniques à faible puissance.   
 
Figure 6-21 : Rendement du module en fonction du gradient thermique. 
Le rendement du module (relation donnée dans le chapitre 1) a été calculé en utilisant le 
facteur de mérite modifié du composite de la couche mince de CuCrO2:Mg déposée sur le 
substrat de silice amorphe et représenté à la Figure 6-21. Le rendement atteint 0,35 % 
pour une différence de température de 174 °C. Fan et al 39 ont reporté 1,5 % de rendement 
pour un module thermoélectrique en couches minces de Bi2Te3 (type n ) et de Sb2Te3 (type 
p), lorsque 110 °C  et 25 °C sont appliquées respectivement sur côté chaud et froid. Dans 
notre cas, les oxydes qui sont dédiés pour des applications à haute température 
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pourraient présenter un rendement bien meilleur pour un gradient thermique élevé vers 
les plus hautes températures. 
III. Conclusions 
Dans ce chapitre, les propriétés thermiques et les modules thermoélectriques à base 
de couches minces d’oxydes delafossite ont été étudiés. Pour cela, dans un premier temps,  
la conductivité thermique de la couche mince de CuFeO2:Mg a été mesurée en utilisant la 
méthode 3, ce qui a permis de calculer le ZT de ce matériau. 
Dans un deuxième temps, le transfert thermique dans les couches minces de 
CuCrO2:Mg a été modélisé en utilisant le logiciel Comsol multiphysique qui utilise la 
méthode des éléments finis. Grâce à cette modélisation, l’influence des paramètres et des 
propriétés telles que la conductivité thermique, l’épaisseur, l’émissivité de la couche 
mince sur le transfert thermique de la couche mince et du substrat a été discutée. Les 
résultats des simulations ont permis de trouver les limites dans lesquelles l’utilisation du 
facteur de mérite modifié (ZT)* est justifiée dans le cas des couches minces d’oxyde 
CuCrO2:Mg.  
Dans la dernière partie, un module thermoélectrique « unileg » à base de couche mince 
de CuCrO2:Mg a été élaboré en utilisant la technique de pulvérisation cathodique 
radiofréquence et caractérisé électriquement. Pour cela, deux types de gradients 
thermiques ont été appliqués : un gradient thermique contrôlé et un gradient thermique 
libre. La puissance maximale débitée par le module a été déterminée pour les deux types 
de gradients. Dans les deux cas, elle augmente lorsque la différence de température à ses 
bornes augmente. Le gradient thermique libre permet d’avoir un grand gradient 
thermique à la surface du module dû à la faible conductivité thermique du composite 
(couche mince+ substrat). Il permet ainsi d’avoir une puissance maximale de 10,6 nW 
pour une température chaude de 220 °C et un rendement de conversion de 0,35 % pour 
une différence de température de 174 °C. Cette première étude concernant un module 
thermoélectrique à base de couche mince d’oxyde delafossite a montré des résultats 
encourageants en comparaison avec les modules à base de couches minces trouvés dans 
la littérature.  
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Dans ces travaux de thèse, nous nous sommes intéressés à l’élaboration et à la 
caractérisation de couches minces d’oxydes de CuCr1-xFexO2:3%Mg (0 ≤ x ≤ 1) déposées 
sur des substrats de silice amorphe par pulvérisation cathodiques puis recuites sous vide. 
Nous avons étudié les influences de la température de traitement, de l’épaisseur et de la 
composition des films en vue d’optimiser leurs propriétés thermoélectriques. 
Dans un premiers temps, nous avons élaboré des couches minces de CuCrO2:Mg. 
Pour étudier l’influence de la température de traitement de la couche sur les propriétés 
structurales, microstructurales et physiques, les couches minces d’épaisseur 300 nm ont 
été traitées entre 450 et 650 °C sous vide. La phase delafossite apparait à partir de 500°C 
et présente une microstructure dense. La conductivité électrique mesurée augmente avec 
la température de mesure en montrant ainsi un comportement classique d’un semi-
conducteur. La valeur maximale (0,60 S.cm-1 à 40 °C) est obtenue pour l’échantillon recuit 
à 550 °C. En ce qui concerne le coefficient Seebeck, il est élevé (325 ±25 μV.K-1) et constant 
avec la température de mesure, ce qui confirme une conduction de type polaronique et 
donne accès à la densité de porteurs grâce à la relation de Heikes étendue. La valeur 
obtenue ((1,17±0,05)1020 cm-3) indique que la couche mince CuCrO2:Mg étudiée est un 
semi-conducteur dégénéré. Les mesures optiques de réflexion et de transmission ont 
permis d’estimer l’énergie de gap optique. La valeur obtenue (Eg = 2,92 eV) reste très 
élevée, ce qui est un avantage pour les propriétés thermoélectriques car cela permet 
d’éviter la présence simultanée des deux types de porteur à haute température et rend le 
matériau transparent dans le visible.  
Par la suite, des couches minces d’épaisseurs différentes (25, 50, 100, 200, 300, 
400 et 600 nm) ont été élaborées et traitées à 550 °C, ce qui correspond à la température 
de recuit optimale trouvée pour la conduction électrique. La variation de la 
microstructure et des contraintes en fonction de l’épaisseur ont permis d’expliquer les 
propriétés de transport. La conductivité électrique maximale est obtenue pour la couche 
mince d’épaisseur 100 nm et vaut 1,7 S.cm-1 à 40°C. Le coefficient Seebeck diminue entre 
25 et 100 nm puis reste constant avec l’épaisseur. Cette diminution entre 25 et 100 nm 




pourrait être expliquée par la répartition inhomogène du Mg qui entrainerait un dopage 
non effectif et impacterait la densité de porteurs. Grâce à une conductivité électrique et 
un coefficient Seebeck élevé, le facteur de puissance optimal atteint 60 µW.m-1K-2 à 200 
°C pour un film de 100 nm d’épaisseur. 
Dans un deuxième temps, nous nous sommes intéressés aux propriétés 
thermoélectriques des couches minces de CuFeO2:Mg. Après un traitement thermique 
sous vide entre 550 et 800 °C, soit les couches minces présentent des phases secondaires 
(< 700 °C), soit elles sont pures mais dans ce cas elles sont fissurées (800 °C). La 
conductivité électrique optimale est obtenue pour la couche mince d’épaisseur 300 nm 
recuite à 700 °C et vaut 1,08 S.cm-1 à 25 °C, malgré une mauvaise répartition du dopant 
observée dans la couche. Le coefficient Seebeck de l’échantillon optimal ne varie pas avec 
la température de mesure et reste élevé, ce qui conduit à un meilleur facteur de puissance 
que la couche mince d’oxyde CuCrO2:Mg de même épaisseur.  
Nous avons ensuite traité une solution solide Cu(Cr,Fe)O2:Mg d’épaisseur 100 nm 
recuite entre 500 et 800 °C. En effet, les études antérieures avaient montré que CuCrO2 est 
stable jusqu’à 1000 °C sous air alors que CuFeO2 se décompose au-delà de 500 °C sous air.  
Pour cette raison, une composition riche en chrome a été choisie afin de garder la stabilité 
en température de CuCrO2:Mg et de vérifier si cette substitution améliore les propriétés 
de transport. La conductivité électrique maximale est obtenue pour l’échantillon recuit à 
la même température optimale que l’oxyde CuCrO2:Mg c’est-à-dire à 550 °C. Cependant, 
la conductivité électrique de la solution solide a diminué en comparaison avec celle de la 
couche mince de CuCrO2:Mg. Quant au coefficient Seebeck, la présence des atomes de fer 
dans la structure de CuCrO2:Mg a été bénéfique mais n’a pas suffi à augmenter le facteur 
de puissance par rapport à la couche mince de CuCrO2:Mg d’épaisseur 100 nm dû la 
diminution de la conductivité électrique. 
L’étude comparative des trois composés a montré que la couche mince CuFeO2:Mg 
d’épaisseur 300 nm traitée à 700 °C est le plus performant en termes de facteur de 
puissance (84 µW.m-1K-2 à 200 °C) grâce à une faible densité de porteurs et une 
orientation des plans de cuivre favorable à la conduction électrique dans le plan de la 
couche mince.  




En dernière partie, nous nous sommes intéressés plus particulièrement aux 
propriétés thermiques des couches minces.  Les mesures de conductivité thermique par 
la méthode 3ω ont été faites sur une couche mince de CuFeO2:Mg. Les valeurs obtenues 
sont inférieures à 5 W.m-1K-1 entre 25 et 70 °C et sont plus faibles que les valeurs de 
conductivité thermique reportées dans la littérature pour les massifs de CuFeO2. 
La modélisation Comsol nous a permis de déterminer les valeurs limites de la 
conductivité thermique, de l’émissivité et de l’épaisseur des films pour lesquelles 
l’utilisation du facteur de mérité modifié ((ZT)*=S²σ/ks où ks est la conductivité thermique 
du substrat) est valide dans le cas des couches minces d’oxyde CuCrO2:Mg. La limite a été 
fixée à moins de 1% d’augmentation de température à la surface du composite (substrat 
+ couche mince) par rapport au substrat seul. 
Dans cette partie, nous avons également montré une étude préliminaire 
d’un module thermoélectrique planaire « unileg » constitué de couches minces de 
CuCrO2:Mg. La puissance maximale la plus élevée a été de 10,6 nW pour le gradient 
thermique libre avec une température chaude de 220 °C. Cette première étude concernant 
un module thermoélectrique à base de couche mince d’oxyde delafossite a montré des 
résultats encourageants en comparaison avec les modules à base de couches minces 
trouvés dans la littérature.  
Ce travail de thèse a permis de mettre en évidence l’intérêt des couches minces 
delafossite pour les propriétés thermoélectriques à haute température en vue d’une 
application potentielle dans les dispositifs de mesure de température de grande précision 
(grâce à un coefficient Seebeck constant en température et un faible pompage thermique) 
ou dans les circuits microélectroniques en tant que thermogénérateur.  
En perspective, il serait intéressant de modifier le montage de mesure du 
coefficient Seebeck pour permettre la caractérisation des couches à de plus hautes 
températures et/ou sous atmosphère inerte. Dans ces travaux de thèse le coefficient 
Seebeck n’a été mesuré que jusqu’à 250 °C. Il serait pertinent de voir son évolution à haute 
température pour vérifier si le mécanisme de conduction change.   
Dans cette étude, nous n’avons pas fait varier les conditions de dépôt qui pourtant 
ont une forte influence sur la microstructure des films et peuvent donc impacter leurs 




propriétés de transport. Dans le cadre d’une étude ultérieure, la microstructure des 
couches minces de delafossite au chrome et au fer pourrait être optimisée en faisant 
varier la pression de dépôt. De plus nous avons constaté que la proportion en cuivre dans 
tous les films était supérieure à celle de la cible. En abaissant la puissance utilisée au cours 
du dépôt, il serait probablement possible d’obtenir une meilleure stœchiométrie.  
Les couches minces présentées dans ce manuscrit ont toutes été déposées sur des 
substrats de silice amorphe. En raison de la très grande différence de coefficient de 
dilatation thermique entre la couche mince de delafossite et le substrat, les couches 
minces traitées à hautes températures et avec des épaisseurs élevées ont présenté des 
fissures. Pour éviter cela, d’autres substrats pourraient être utilisés ou une couche 
d’adaptation pourrait être déposée entre la couche mince et le substrat. Par ailleurs, le 
substrat pourrait également être changé pour tenter d’accroître la quantité de plans (006) 
parallèles à la surface pour l’oxyde CuCrO2, ce qui permettrait d’augmenter sa 
conductivité électrique dans le plan en facilitant la mobilité des porteurs d’un point de 
vue macroscopique.  
De plus, le dopant pourrait également être modifié pour améliorer d’avantage les 
propriétés thermoélectriques. En particulier, dans la littérature CuFeO2 dopé Ni présente 
un facteur de puissance élevé sous forme massif. Le dopage des couches minces de 
delafossite par le nickel est donc une piste prometteuse à explorer. Enfin, il serait 
intéressant d’étudier, d’une part, d’autres compositions de delafossite, CuMO2, avec des 
éléments M différents et, d’autre part, des oxydes de type n afin de réaliser des modules 
thermoélectriques bileg en couches minces. D’autres méthodes de traitement thermique 
(recuit thermique rapide, pulsé) pourraient être envisageables afin de préparer les 
matériaux thermoélectriques sur des substrats souples ouvrant d’autres possibilités 
d’applications thermoélectriques.  
  
 

